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SOMMAIRE
Les melanges de polymeres representent un des secteurs qui connait les progres les plus
rapides de Pindustrie du plastique. Les besoins techniques ainsi que les facteurs economiques
poussent au developpement continu de nouveaux materiaux plastiques. En effet, 1'utilisation de
melanges de polymeres differents est souvent une methode plus efficace pour obtenir de
nouveaux materiaux que Ie developpement de nouvelles syntheses. II est done souvent
souhaitable d'ameliorer les proprietes des melanges des polymeres connus plutot que de
synthetiser de nouveaux polymeres techniques plus sophistiques.
L'objectif de cette etude, c'est de definir les parametres du materiau qui
gouvement les performances mecaniques des materiaux organiques multiphases et d'elaborer de
nouveaux materiaux plus performants ayant une resistance a Pimpact plus elevee.
A partir des polymeres selectionnes, differentes conditions de melanges sont realisees
pour produire differentes morphologies. Notons que la principale difficulte rencontree dans la
preparation de melanges de polymeres de qualite est 1'immiscibilite c'est a dire (la separation des
phases bien prononcee) quasi-generale des polymeres de structure chimique differente. Pour cela,
deux types d'agents interfaciaux ( Ki et K.2 avec MKI = 174000g et MKZ = 50000 g ) seront
utilises pour varier 1'adhesion entre les phases. Les concentrations utilisees varient entre 2.5% et
30% et sont basees sur Ie volume de la phase dispersee. A cause de ce phenomene
d'immiscibilite, les melanges de polymeres ont souvent des proprietes inferieures ou au moins
intermediaires a celles de leurs composants. Ainsi, il importe qu'il y ait une boime interface entre
les deux phases, autrement dit a 1'interface des polymeres.
Dans ce projet, nous avons deux types d'interfaces. Le but, c'est d'etudier la performance
de ces interfaces au choc. Une interface est-elle meilleure que Pautre? Est-ce qu'elle 1'est a toutes
les vitesses et temperatures?. Car 1'on sait qu'a basse temperature les polymeres ont un
comportement fragile. Est-ce que les deux interfaces donnent differentes temperatures de
transition fragile-ductile et de combien?. La relation entre la relaxation et la transition fragile-
ductile sera aussi abordee.
Les resultats obtenus seront compares et analyses en s'appuyant sur 1'approche de la mecanique
de rupture.
Le materiau etudie est un melange SOPS / 20 EPR / AI (AI = agent interfacial). Les tests
de flexion trois points et d'impact Charpy sont realises sur des series d'echantillons (differentes
morphologies) prefissures de 5% a 80% par rapport a la largeur. Chaque serie est testee a une
temperature comprise entre -40° et 90°C pour des vitesses de sollicitations allant de 1 mm/rnn a
2.5 m/s. Ces tests ont ete realises sur une machine Instron et sur un appareil d'impact Charpy. Le
type de rupture resultant depend des conditions de test et peut etre ductile, semi-ductile ou
fragile. Les parametres de chaque type de rupture sont deduits des modeles appliques.
Nous avons etudie 1'effet des deux agents compatibilisants sur la resistance a 1'impact
Charpy ainsi qu'en fllexion trois points. Les resultats obtenus montrent qu'a la vitesse d'impact
(2.5 m/s) et a partir de la concentration de 20%, 1'agent interfacial ayant la masse moleculaire
faible (MKZ = 50000g) ameliore de fa9on significative la resistance a 1'impact Charpy.
En flexion trois points (vitesse faible), lorsque la concentration d'agent interfacial
augmente, la resistance a la rupture augmente de £09011 significative tandis que pour 1'agent
interfacial Ki (MKI = 174000g ), lorsqu'elle augmente, la resistance a la rupture varie peu.
Nous avons constate durant toute cette etude que 1'agent interfacial Ki a un
comportement a la mpture proche du melange non compatibilise (NC).
Ces resultats permettent de conclure en ce qui conceme 1'agent interfacial Ki que la
resistance a 1'impact augmente avec la concentration et qu'une augmentation significative est
obtenue a partir de la concentration critique de saturation interfaciale.
Nous avons constate aussi que les deux melanges compatibilises ont differentes
temperatures de transition fragile-ductile et que la phase mineure caoutchouc/ethylene/propylene
est responsable de la relaxation moleculaire dans Ie melange compatibilise par 1'agent interfacial
KI tandis que pour Ie melange compatibilise par Ki ainsi que NC ( non compatibilise ), c'est Ie
polystyrene qui est responsable de la relaxation moleculaire.
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Les resultats des essais de traction nous ont montre au cours de cette etude que pour ce
type de melange de polymeres, les agents interfaciaux ont un effet minimal sur leur
comportement en traction.
Quand aux resultats decoulant des tests de relaxation, ils confirment 1'efficacite du
melange compatibilise par 1'agent interfacial K2 par rapport a NC et Ki.
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Les materiaux polymeres sent des solides viscoelastiques. La resistance a 1'impact est
souvent Ie facteur decisif pour la selection de ces materiaux. Autrement dit, plusieurs polymeres
satisfaisants en ingenierie ou en d'autres applications perdent graduellement leur reputation a
cause de leur faible resistance a 1'impact, particulierement en dessous de la temperature de
transition vitreuse Tg.
Done la resistance des alliages polymeres au chargement en impact est d'une importance
technique considerable. Aujourd'hui, ces alliages polymeres constituent une part importante dans
la recherche sur les polymeres, car compares a leurs constituants d'origine, ces nouveaux
materiaux offrent des effets de synergie interessants. D'autre part, ils presentent plusieurs
avantages economiques.
Le developpement de nouveaux alliages polymeres avec une resistance au choc plus
elevee doit repondre a deux variables cles:
*- Ie controle de 1'interface entre les phases
*- Ie controle de la microstructure
Le probleme de la mpt.ire sous choc conceme particulierement les materiaux qui peuvent
etre consideres normalement comme ductiles dans 1'evidence de test de tension ou de flexion a
des taux de deformation faibles ou moderes. L'incorporation d'une phase elastomere a ces
materiaux a repondu aux besoins en ameliorant les proprietes de la mpture. On introduit souvent
un elastomere dans les plastiques amorphes et cassants pour accroitre leur resistance. Ces deux
types de polymeres ne sont generalement pas miscibles et Ie materiau resultant est Ie plus souvent
constitue d'une matrice de 1'un des polymeres criblee de petites inclusions de 1'autre. Quand on
controle bien les etapes de melange des polymeres et leur refroidissement, on parvient a ajuster
avec precision la concentration et la taille des nodules en fonction des proprietes finales desirees.
Ainsi on accroit notablement la resistance d'un plastique vitreux en lui incorporant une faible
proportion d'elastomere: les petites particules caoutchoutiques permettent au materiau d'absorber
plus efficacement Penergie d'un choc, et les fissures s'y propagent moins facilement.
L'idee de base est nee en 1927, et elle a ete une contribution majeure pour Ie
developpement de 1'industrie avec 1'invention du HIPS ("High Impact Polystyrene") qui date de
1940 (1). Depuis cette periode, une diversite de polymeres subissent cette modification par
1'ajout de deux ou plusieurs phases a une matrice amorphe (PS, PMMA,—) ou une matrice semi-
cristalline (PC, PVC, PP-). La phase mineure est choisie de bas module de cisaillement et de
temperature de transition vitreuse inferieure a celle de la matrice (1); lorsqu'elle est tres
dispersee, elle agit comme concentrateur de contraintes et accroit a la fois les craquelures et
Fecoulement en cisaillement dans la matrice. Ces deux demiers processus peuvent absorber une
large quantite d'energie permettant ainsi au materiau d'acquerir une resistance plus grande aussi
bien a 1'initiation qu'a la propagation de fissure et meme dans les conditions severes (2-65-68).
La figure 1.1 montre un exemple de la difference d'absorption d'energie en impact Charpy, entre
Ie PA 66 (Polyamide) et son blend RTPA 66 (Rubber Toughened Polyamide).
Figure 1.1: L'energie absorbee en Impact Charpy, par Ie PA 66 et RTPA 66
pour une plage de temperatures de tests (53).
La premiere partie de ce travail sera constituee de la revue bibliographique concemant les
differents types de rupture des polymeres tenaces, les modeles appliques a chaque type de rupture
et les mecanismes de deformation mises enjeu. Une section sera consacree aussi au melange des
polymeres.
La deuxieme partie sera consacree a la procedure experimentale et la troisieme partie va
resumer les resultats obtenus et leur discussion. Une synthese et une conclusion generale seront
indiquees a la fin de cette etude.
CHAPITRE 2
REVUE DE LA LITTERATURE
2. MECANIQUE DE LA RUPTURE DES POLYMERES DUCTILES
2.1 Introduction
Les materiaux qui cassent d'une maniere ductile sous un simple test de tension pourront
malheureusement, sous certaines conditions et meme a faible chargement, donner lieu a une
mpture fragile dramatique. La difference de ces comportements s'explique par la presence des
fissures preexistantes ou des defauts dans Ie materiau et elle a ete decouverte en 1892 (8).
Le concept de base est la balance entre Penergie emmagasinee pour faire avancer la
fissure et 1'energie apportee par Ie travail des forces exterieures. Ce concept, developpe par
Griffith en 1920 (9), considere les materiaux qui se comportent d'une maniere elastique lineaire
jusqu'au point de rupture donnant ainsi naissance a la mecanique lineaire elastique de la rupture
(MLER).
La MLER decrit clairement les proprietes mecaniques de la mpture des polymeres
amorphes dans differents cas de fracture (statique, impact, fissuration sous une contrainte de
fatigue et craquellement) (10); ainsi que pour d'autres materiaux qui, sous certaines conditions,
donnent lieu a un etat de deformation plane generalise et la rupture resultante est fragile (11).
Malgre tout, dans Ie cas pratique, plusieurs polymeres dissipent 1'energie absorbee en creant une
deformation plastique au bout du fond de fissure. Parmi ces materiaux, on trouve les polymeres
ductiles multiphases (HIPS, ABS, les nylons charges d'elastomeres...) et les polymeres
cristalllins sollicites a des temperatures superieures a leurs temperatures de transition vitreuse
comme Ie PP et Ie PE (13). Pour de tels cas, la MLER trouve ses limitations (12) et d'autres
methodes, tenant compte de 1'extension plastique au bout du fond de fissure, devraient etre
appliquees.
Ce chapitre presente une revue de litterature portant, dans une premiere partie, sur les
differents types de deformation des polymeres tenaces charges d'elastomeres et sur les methodes
de rupture sous choc appliques pour chacun de ces types. La demiere partie traite des differents
mecanismes mis en jeu dans differents types de deformation et des methodes de test de choc
utilisees.
2.2 Classification de la rupture sous choc des polymeres.
Les polymeres tenaces charges d'elastomeres par leurs chaines macromoleculaires, se
deforment viscoelastiquement et les processus de mpture dependent largement de la temperature,
de la vitesse de sollicitation et de 1'etat de contrainte (etat de deformation plane, etat de
contrainte plane). II est alors pratique de classifier les mptures en impact en accord avec Ie degre
de deformation rencontre (14-15).
Suivant les conditions d'operation, quatre types de mpture a 1'impact des pol}mieres sont
valables: fragile, semi-fragile, semi-ductile et ductile.
Le type fragile est caracterise par une force qui varie lineairement avec Ie temps jusqu'a
son maximum et revient rapidement a zero a la rupture de 1'eprouvette. Le deuxieme type est
semi-fragile, semblable au premier sauf qu'une faible zone ductile se developpe au bout de la
fissure mais reste negligeable devant les dimensions de 1'echantillon; avec un apport de
correction de cette zone, la MLER peut s'appliquer aussi bien au deuxieme type de fracture qu'au
premier. Le troisieme type est marque par une courbe de force-temps non lineaire au dela de son
maximum mais apres un certain temps, la force retoume brusquement a zero; la surface de
mpture est caracterisee par un ecoulement de contrainte non negligeable au bout de la fissure, la
rupture resultante est done semi-ductile. Le quatrieme type est totalement ductile dans Ie sens
ou aucun etat de fissuration n'est instable apres Ie maximum de force; la charge diminue d'une
fa9on controlee jusqu'a son annulation et 1'ecoulement de contrainte apparait sur toute la surface
de mpture.
Un polymere est done classe comme ductile ou fragile selon Ie type de mpture qui en
resulte. L'evenement a 1'impact, schematise dans les figures 2.1 et 2.2 sous forme d'une courbe
force-deplacement, resume cette difference. La courbe 2.1 possede deux regions: initiation et




Figure 2.1: Representation schematique des courbes Force-deplacement des









Figure 2.2: Differentes types de rupture du Nylon 66 tenacifie sollicite en impact a




Les polymeres ductiles peuvent se deformer d'une fa9on fragile s'ils sent sous un
etat de deformation plane. Celui-ci est favorise par une diminution de temperature, une
augmentation de vitesse de mise en charge et une presence d'une entaille de faible rayon
(idealement de rayon nul) qui donne lieu a une pression hydrostatique. D'autre part, 1'etat de
deformation plane depend fortement des dimensions et de la geometric de 1'eprouvette (11). La
mpture fragile est definie par une faible deformation permanente, c'est a dire la fissure se
propage avec une petite quantite de deformation plastique locale a son bout, et elle est
caracterisee par une courbe de forme triangulaire (figure 1.4a) representee par la charge P en
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Figure 2.3: Schemas de la flexion trois points (la rupture est fragile).
2.3.2 Application de la MLER
La mecanique de la rupture etudie Ie comportement des corps fissnres. Elle permet
d'evaluer et de prevoir la contrainte de rupture des materiaux contenant des defauts. Pour un
comportement elastique lineaire, la MLER est appliquee. La figure 2.4a represente un corps
elastique sollicite en traction, ayant des dimensions infinies et contenant une fissure centrale de
longueur 2a. En un point M proche de la fissure, les contraintes aij reperees par les coordonnees




K: facteur d'intensite de contrainte
r: distance entre Ie point M et Pextremite de fissure
f[\ fonction d'angle , (p compris entre OX et OM
i,j=x,y,z (1)






Figure 2.4: Systeme de coordonnees autour de Pextremite de fissure.
Pour une distance r faible, la valeur de la contrainte Oyy excede celle de la contrainte
d'ecoulement, ceci demontre qu'une deformation plastique prend place au bout de la fissure et
meme si 1'etat de deformation est plane. Les contraintes au bout de la fissure sont ainsi limitees a
des valeurs fmies (fig 2.5).
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Figure 2.5: Distribution approximative de la contrainte CTy
KI represente Ie facteur d'intensite de contrainte en mode I. II decrit simultanement
Feffet de la contrainte appliquee, perpendiculairement au plan de la propagation de fissure, a
1'infini et 1'effet de la longueur de fissure (a).
Pour ce cas, K\ s'exprime par:
(3)KI =CT ^rca
La forme de la zone plastique (2 —) est done proportionnelle a
a ys
Si cette zone est tres petite ou en general limitee en forme, comparativement aux dimensions de
la fissure et de la structure, il est possible d'etendre la theorie de la mecanique lineaire elastique
en utilisant la longueur effective de la fissure a^ff, donnee par la correction d'lrwin (18):
aeff =a+rp (5)
Comme la zone plastique developpee au bout de fissure depend du type de contrainte, elle
est proportionnelle au rapport (K.1 / 0'ys) a un coefficient pres R. Ce demier depend de 1'etat de




2,3.3 Etat de contrainte plane
Le modele d'lrwin considere que la zone plastique est circulaire (fig 1.6a) de rayon r?. Le
coefficient p est done egal a ^— (voir equation 2).
Le modele de Dugdale represente mieux la zone de deformation plastique en tete de
fissure d'un pol}miere (surtout en presence de craquelures) (19). II assimile la forme de fissure a
une zone elliptique applatie aux deux extremites. Pour les faibles valeurs de CT /Oyg, 1'expression






2.3.4 Etat de deformationj3lan^
Les materiaux polymeres, meme en mpture firagile, peuvent donner lieu a une faible zone
plastique au bout de la fissure. Par exemple, des eprouvettes en nylon chargees d'elastomeres et
de dimensions prises de la norme ASTM D256 ont ete sollicitees en flexion tois points sous
choc. L'examen des surfaces de mpture en deformation plane revelent une etendue
microscopique de surface ductile de longueur variant de 0.05 a 0.6 mm (20).
En surface libre du bout de fissure, 1'etat de deformation plane n'existe pas car la contrainte CTX
est nulle ; la contrainte Gy , partant d'une valeur egale a Oys ^ s'eleve a une valeur trois fois plus
grande a une distance proche du bout de la fissure (fig 2.5b). Dans cette zone, Irwin a montre que
la contrainte Oy est inferieure a 3 Gyg et est plutot egale a -^2^2 w 1.68 fois Oys (43). II estime






2.3.5 Facteur d'intensite de contrainte
La relation principale du facteur KI, pour un echantillon de dimensions finies fissure et
sollicite par une contrainte uniaxiale en mode I, est la suivante:
KI = Y a 4a (9)
Le parametre Y est un facteur de correction de la geometric, represente souvent en fonction du
rapport a/D (longueur de la fissure sur la largeur de 1'eprouvette). Pour une certaine longueur de
fissure (a), si la contrainte appliquee (a) est maximale alors elle est remplacee par la valeur ac
qui represente la contrainte critique supportee par Pechantillon pendant la mpture et la relation
(9) devient comme suit:
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Kic=YacVff (10)
K ic est la tenacite du materiau en deformation plane pour Ie mode I, appele aussi facteur
d'intensite de contrainte critique, il represente la resistance a Pamcm^age d'une propagation de
fissure. Kic est un parametre intrinseque du materiau, il ne depend ni de la geometrie ni du mode




S: distance entre les appuis
B: epaisseur de 1'eprouvette de test
D: largeur de Peprouvette de test
2.3.6 Taux d'enercjie de deformation relachee
Le facteur de resistance a la fissuration, represente par Ie terme G, est souvent exprime en
terme d'energie de deformation elastique pour creer une nouvelle surface de mpture. II decrit la
variation de 1'energie totale du systeme U (1'energie apportee au materiau par les forces
exterieures mo ins 1'energie potentielle emmagasinee) par unite de surface creee A. Le parametre
G est appele taux d'energie de deformation relachee et s'ecrit comme suit:
°-^r




^En etat de contrainte plane E* = E et en etat de deformation plane E* = E / (1-v").
v : coefficient de poisson
E : module de Young
D'apres les equations (10) et (13), les facteurs Kic et Glc sont lles Par ^a relation suivante :
Kc2=GcE* (14)
2.3.7 Modele de Turner- Williams
Dans les tests conventionnels, la resistance a 1'impact est decrite en terme d'energie
absorbee par 1'echantillon divisee par la surface de mpture:
u
Resistance a 1' impact = — (15)
Dans Ie cas ou la rupture est fragile , Ie rapport de 1'equation (15) depend de la variation
de la surface A (21) et ceci nous donne seulement une energie de surface apparente. Mais, a
I'aide du modele de Turner- Williams (3-4) qui utilise un facteur de calibration geometrique
(4-26), on peut deduire Ie taux de restitution d'energie critique Gc a partir de 1'energie de
deformation elastique d'une eprouvette prefissuree. L'echantillon est suppose se deformer d'une
maniere totalement elastique; par consequent, la compliance C (fig 2.3c) est fonction seulement




L'energie absorbee U est donnee par 1'aire sous Ie triangle du diagramme charge-
deplacement (fig 2.3a) et s'ecrit par 1'equation suivante:
PA PiC
2 2 (17)
Pour un echantillon d'epaisseur uniforme B et une avancee de fissure (da). Ie taux d'energie
restituee G est donne par :
dU P2 dC
G=
Bda 2 Bda (18)
G est done 1'energie necessaire pour faire avancer la fissure.
En accord avec la condition de Griffith, la mpture apparait a un taux particulier d'energie
restituee Gc correspondant a un maximum de charge supportee Pmax. (equation 18). En egalisant
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Dans la partie lineaire. Ie rapport -^ est constant. II est egal a -^-^- ou a' est un facteur
qui depend de la geometric de 1'eprouvette. Pour un test de flexion trois points. Ie parametre a'
35' ...








peut etre calcule theoriquement ou experimentalement.
D
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Connaissant la charge Pmax a la rupture et la tenacite K-ic correspondante, la valeur de Y" est
deduite de Pequation (10) numeriquement (24). Si les mesures se font a partir de 1'energie plutot
que de la charge a la rupture, alors les equations (17) et (18) donneront une relation directe entre
Ie taux d'energie de deformation relachee Gc et 1'energie enregistree U. Cette demiere est














Le facteur de calibration Q depend uniquement de la longueur de la flssure (a) et de la
geometric de 1'echantillon (D, S, et B) (3-24). Pour une distance entre points d'appui, les valeurs
de la compliance C sont tirees des diagrammes force-deplacement resultants des chargements
quasi-statiques pratiques sur une serie d'echantillons de memes dimensions mais de longueurs de
fissure (a) differentes. Le trace de la compliance C en fonction de la longueur de flssure (a)
correspondante donne la valeur de la pente §C/§a. Par la suite, les facteurs (p sont deduits pour
chaque echantillon. Ces facteurs sont tabules pour une variete de cas dans les references(4-22-
23.) (voir annexe A).
Un programme informatique fait sur MATLAB nous a pennis de verifier toutes les valeurs
obtenues dans ces references.
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L'analyse predit une relation lineaire entre 1'energie totale absorbee a la mpture (U) et Ie
facteur BD(p. La pente de la droite de ce trace correspond a la valeur du taux de restitution
d'energie critique Gc du materiau et son ordonnee a 1'origine est positive c'est a dire 1'energie
totale mesuree contient une contribution d'energie cinetique Uk en addition a 1'energie
emmagasinnee elastiquement En general, la relation energetique pour une mpture completement
instable a la forme suivante:
U=GCBDO+UK (24)
L'energie perdue par Ie pendule de choc n'est pas transmise en totalite pour rompre
1'echantillon mais une fraction est dissipee sous forme d'energie cinetique qui, apres division de
1'eprouvette en deux parties, donne un mouvement lineaire (4-23-25-26) et rotationnel (25) a
chacune d'elles.
La rupture fragile est une rupture de propagation completement instable. Elle se propage
tout Ie long de la section fissuree sans apport d'un travail exterieur additionnel. Le modele de
Turner et Williams donne des resultats satisfaisants pour la mesure de 1'energie d'initiation Gc en
rupture fragile de differents materiaux. Par exemple : Ie PE (4-26), Ie PMMA (4-23) Ie PS (21) et
plusieurs autres materiaux cites dans la reference (15), J.G. Williams et coll. ont etendu les
mesures de Gc dans Ie cas de la mpture ou une zone plastique negligeable est formee au bout de
la fissure (4-27-28). En utilisant la longueur de fissure effective (agff = a + rp), Ie trace de la
courbe U en fonction de BD(p doane de nouveau une ligne droite, excepte pour certaines
conditions ou pour quelques materiaux, particulierement les polymeres semi-cristallins (28) et les
polymeres charges d'elastomeres (1), ou 1'extension de la zone d'ecoulement plastique au bout
de la fissure est non negligeable devant les dimensions de Peprouvette de test. Dans ce cas,
Pobservation de la surface de rupture montre qu'il existe une fracture mixte fragile-ductile (5-
28). La methode de J.G. williams se limite a de tels comportements de ces polymeres et d'autres




La MLER n'est plus applicable aux materiaux semi-ductiles dont Ie diagramme
de charge-deplacement est illustre dans la figure 2.2b. Cette courbe montre 1'existence d'un
ecoulement notable dans la portion de la charge maximale , du a une deformation plastique. La
rupture qui en resulte est partiellement ductile et une energie plastique est alors absorbee. La
methode de correction de la zone plastique en bout de fissure n'est plus applicable car ses
dimensions ne sont plus negligeables devant celles de I'echantillon. Dans ce cas, les courbes
obtenues a partir du modele de J.G.Williams ne sont plus exploitables (5-28). La distinction entre
la partie fragile et la partie ductile, dans une mpture mixte par un "1'index de tenacite" definie
comme Ie rapport de 1'energie de propagation sur 1'energie totale de mpture (16), n'aide pas a
trouver les caracteristiques mecaniques de la mpture du materiau. Nikpur et Williams ont etendu
Ie modele de Pimpact des mptures fragiles aux ruptures semi-ductiles (4-29), mais les resultats
obtenus laissent apparaitre des dispersions dans les valeurs des energies de mpture. Ces
dispersions sont dues en partie aux effets dynamiques causes par les rebonds de la charge
tombante avec 1'echantillon lors de 1'impact (27-30).
2.4.2 Modele de Vu-Khanh.T. et Decharentenav, F.X.
Sous choc, plusieurs polymeres ductiles se comportent d'une maniere tres complexe. La
rupture est caracterisee par un etat de propagation de fissure stable (zone ductile initiale)
intercepte par un etat instable (zone fragile initiale). Le controle de la surface de la mpture mixte
apres Ie test (5-28-50) revele la presence de plusieurs zones differentes. Les plus importantes sont
les deux premieres, la surface qui vient juste apres caracterise 1'arr^t de la fissure (fig 2.6).
L'energie totale absorbee par la surface de rupture complete est la somme des energies absorbees
dans chacune des zones citees ci-haut et s'ecrit de la fa9on suivante:
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U(total) = Ust (1) + U,nst (1) + Ust (2) + U;nst (2) +......... (26)
L'indice (1) indique Ie premier etat de stable-instable
€omp%$sKm':
Figure 2.6: Courbe theorique de charge-deplacement d'un polymere semi-ductile
Le modele de Vu Khanh, T. explicite chacune des energies dissipees dans les differentes
zones de deformation en fonction du parametre de rupture Gc.
2.4,3 L'enerflie djssipee dansja ZQjre de DroDaaation stable
Dans la partie de propagation initiale stable, la valeur de Gc accroit avec 1'augmentation
de la propagation. Comme cette zone n'est pas tres grande, Ie taux de restitution d'energie Gc est
suppose varier lineairement avec la variation de la surface de rupture (5). Sa valeur moyenne
exprimee par Ggt est prise comme un parametre du materiau qui caracterise la propagation stable
(5). L'energie absorbee durant ce stade de propagation peut etre exprimee comme suit:
Ust= GstAi (27)
Af: aire de la zone de propagation stable de la fissure
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i: ieme zone de propagation stable
Si la variation de Gc en fonction de la propagation de fissure n'est pas lineaire, la
valeur de Ggt s'obtient comme suit:
Ai l ai
Gst (i) = — |G^ = _... ^.Ai ^—^ a(0-a0--l)^.,7 (28)
2.4.4 L'energie dissipee dans la zone de propagation instable
La quantite d'energie relachee quand la longueur de fissure passe de ai a az







I1 ^ (1-2) ~^2~ ^1c2 (29)







L'energie relachee dans Ie stade de la propagation instable Uinst (19) pourrait aussi










(|)1 : facteur de calibration correspondant a une longueur de fissure o.\
Ginst : taux d'energie de deformation relachee dans la zone de rupture instable
2A. 5 L'eneraie dissipee dans un mode de rupture combinee
L'energie totale absorbee dans toute la surface de rupture est la somme des energies
absorbees dans chacune des surfaces de mpture:
a,c






Si 1'energie transmise (U) par la charge tombante est egale a 1'energie absorbee U(total)
par Fechantillon, alors U pourrait substituer U(total) dans 1'equation (32). Dans celle-ci, 1'energie
cinetique due a la propagation de la fissure instable, n'a pas ete consideree. En effet, la quantite
d'energie relachee est plus grande que 1'energie necessaire pour creer les deux surfaces dans la
partie de fissuration instable. L'exces d'energie est transforme en une energie cinetique dans
1'echantillon et contribue ainsi, avec 1'apport de 1'energie additionnelle, a reinitier la propagation
de fissure. Par consequent, 1'energie additionnelle transmise par les forces extemes a
1'echantillon, apres 1'arret de la fissure, est plus faible que 1'energie necessaire pour rompre une
eprouvette de longueur de fissure equivalente 02. Pour une premiere approximation, il est
possible de negliger 1'energie additionnelle qui fait avancer la fissure de nouveau apres
1'instabilite initiale. La balance d'energie du type de la rupture complexe peut etre decrite par une
equation simplifiee:
U = GstAi + GinstBD(|)i (33)
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, les deux parametres du materiau (Ggt et
Gmst) peuvent etre deduits respectivement de 1'ordonnee a 1'origine et de la pente de la droite
(5). La rupture semi-ductile est caracterisee par une propagation de fissure semi-instable. Si la
propagation est totalement stable, la rupture est ductile et d'autres modeles sont appliques.
2.5 Rupture ductile
2.5.1 Generalites
Pour la mesure de la tenacite Kic des polymeres ductiles, de tres grandes dimensions sont
demandees afin d'assurer un etat de deformation plane. La rupture ductile est caracterisee par une
propagation completement stable, sa premiere approche quantitative a ete developpee par Rice
(31) a 1'aide du concept de 1'integrale J en flexion trois points et a faible vitesse. Elle est defmie





Begley et Landes suggeraient que sa valeur critique (Jc) est un critere de mpture et
montraient qu'elle est une propriete du materiau qui caracterise 1'initiation de progression de
fissure dans les materiaux ductiles (32). Le taux de la stabilite de propagation de fissure est
dJ
exprime a 1'aide de la pente -7-, introduite par Paris et coll. (7) par Ie concept d'instabilite au




Tmat: module de dechirement du materiau
Mais Ie critere de 1'integrate J trouve des limitations. Par exemple, lorsqu'il est applique
en impact (grande vitesse de sollicitation), les tests pratiques sont tres compliques a realiser. Pour
les polymeres tres ductiles ayant une contrainte a Pecoulement tres faible, de tres grandes
dimensions sont demandees afin de rendre la methode praticable (32-39). La methode de
Pintegrale J est conservatrice dans la description de la resistance a la propagation et donne
seulement une information sur 1'initiation. M.K.V. Chan et J.G. Williams doutent de la ligne
d'emoussement decrite par J (J = 2ay §a) a cause de la complexite de 1'emoussement durant la
deformation et des processus de mpture dans les polymeres charges d'elastomeres. Us suggerent
la necessite d'une autre methode efficace pour Ie controle du debut de la propagation de fissure
(33). Narisawa indique que ce concept n'est pas approprie aux polymeres tenaces charges
d'elastomeres (34). Y.W.Mai et Cotterel proposent un modele (35) qui resume 1'energie totale de
rupture Ut en une somme d'energie d'initiation Ui et d'energie de propagation Uf dans un test de
traction . L'energie de propagation Uf divisee par 1'aire de rupture (1B) est composee par deux
termes. Le premier terme represente 1'energie du travail essentiel de la rupture (ue = Ue/(l/B) et
Ie deuxieme terme s'ecrit sous forme de produit (1 p Up) sachant que 1 est la longueur du
ligament egale a (D-a) et P est un facteur qui tient compte de la zone plastique. Des travaux
recents (36) confirment que Ue est une constante du materiau pour une epaisseur d'eprouvette
donnee. De meme, Ie travail specifique a Finitiation de mpture (ui = Ui /(Bl)) est constant. Cette
methode est applicable seulement aux polymeres qui se rompent d'une maniere completement
ductile (36-37) et les problemes apparaissent lorsqu'il y a transition d'un etat de contrainte plane
a un etat de deformation plane (38). Parallelement, une methode recente pour 1'analyse de
1' absorption d'energie, durant la propagation de rupture stable en impact, a ete proposee par Vu-
Khanh.
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2.5.2 Modele de Vu-Khanh, T
Apres avoir teste plusieurs materiaux qui se manifestent d'une maniere ductile sous choc
(37-6), Ie trace de la courbe d'energie absorbee U durant la mpture stable en fonction de la
surface de fissuration A, donne une ordonnee a 1'origine negative; de meme pour celles des
courbes U en fonction du produit BD(|) (6). Pour ce mode de rupture, il a ete montre que 1'energie
de rupture n'est pas constante durant la propagation et qu'elle ne varie pas lineairement avec la
surface de mpture (6). Vu-Khanh T., etend Ie concept du module de dechirement, developpe par
Paris et coll. (7), a un module de dechirement equivalent Ta, suppose etre une constante du
materiau. Le module Ta represente Ie taux d'augmentation de 1'energie de rupture Gr, il est
derive de Fenergie totale comme suit:
Gr= GI + TaA (36)
GI : taux d'energie de deformation a 1'initiation de fissure
A : surface de rupture
L'energie dissipee dans la surface de rupture est done egale a:
U = \G,dA (37)
U _. T.7 = Gi + JA (38)
Le modele de la propagation de mpture stable nous informe sur deux parametres du
materiau (Gi et Ta). Plusieurs tests effectues sur plusieurs materiaux (37-6) confirment la validite
.u,
du modele avec une relation lineaire entre Ie rapport d'energie sur la surface de rupture (—) et la
surface (A). L'ordonnee a 1'origine et la pente de la droite determinent respectivement Gi et Ta.
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La mpture ductile est decrite par un apport continuel d'energie des forces exterieures jusqu'a la
fin de la rupture; un arret du marteau de choc avant la mpture totale conduira a un arret de la
propagation de la fissure. La mpture ductile est done caracterisee par une propagation de fissure
totalement stable.
2.6 Effets dynamiques
Pour les faibles vitesses de test, les parametres mecaniques de la rupture sont deduits du
diagramme charge-deplacement mais pour les grandes vitesses, (au dela de 1 m/s (test de choc)),
Ie signal obtenu n'est plus lineaire et acquiert un mouvement oscillatoire tres impose du aux
effets dynamiques, ces effets resultent du comportement dynamique de 1'echantillon et du
systeme de chargement et non pas des ondes de contraintes (40). Dans ce cas, il est difflcile de
defmir la charge maximale puisque Ie temps a la rupture diminue. Un modele de correction des
effets dynamiques est propose par J.G. Williams (41-78). II se base sur des masses et des ressorts
pour simuler les eprouvettes en cours de rupture sous choc. Le facteur a, representant Ie rapport
de la rigidite du contact (charge/echantillon) sur celle de Pechantillon, sert a corriger la valeur du
taux d'energie de deformation relachee G (40-78). Un chargement progressif et continu du
systeme de choc centre 1'echantillon peut etre obtenu sans mouvement harmonique avec
1'utilisation d'une mince et petite quantite de pate a modeler (plasticine) placee au bout du
marteau de choc. La pratique de cette methode sur quelques materiaux a donne des coefficients
de correlation satisfaisants, surtout pour la mpture ductile des materiaux ou Ie nombre de rebonds
est faible (37).
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2.7 Conditions de stabilite et d'instabilite de rupture
2.7.1 Introduction
La variation d'energie totale 5Ui transmise a 1'echantillon de test est une somme de
variations des energies dissipees sous differentes formes:
§Ui = 5U2 + 5U3 + §U4 (39)
§U2: changement de 1'energie dissipee sous forme de chaleur
5Us variation de Fenergie (potentielle) emmagasinee
§U4 variation de Penergie cinetique dans Ie systeme
Cette variation cTenergie §Ui sert a avancer la fissure d'un increment de longueur de
fissure (da), en la divisant par la surface apparue (dA = B da); on obtient 1'equation suivante:
G^_^ =^^L (40)dA dA ~ dA ' dA
Le parametre G est Ie taux d'energie relachee, qui correspond a 1'energie elastique liberee dU par
une avancee de fissure Bda. Le facteur R etant la resistance a la propagation de la fissure qui
correspond a Penergie qu'il faut depenser pour creer une nouvelle surface de fracture egale au
dU^
rapport —77- dans 1'equation (40)
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2.7.2 Description de I'instabilite mecanique
A F initiation de la rupture, Ie corps est stationnaire done 1'energie cinetique U4 est nulle
dU,
mats sa derivee —— est strictement positive. Dans ce cas, pour que la rupture apparaisse, il
faudrait avoir Finegalite suivante:
G>=R (41)
Deux cas sont possibles (G> Rou G = R).
Si G est strictement superieure a R, Ie systeme sera instable puisque la derivee de 1'energie
dU^
cinetique est positive ( — > 0) ce qui provoquera une augmentation de la vitesse de rupture.
Si la variation de G est monotone avec celle de la longueur de fissure (da), alors la rupture G
s'egalisera a R (G == R) et la stabilite du comportement subsequent dependra des variations de G
et de R a une longueur de fissure egale a (a + da). Dans ce cas, la fissure sera instable si la
condition suivante est realisee (15-43-42):
dG dR
dA dA (42)
En introduisant Ie facteur de calibration ^ dans 1'equation precedente, la condition










Si R est independante de la variation de la longueur de fissure (da) alors 1'inegalite (43)
sera analogue a la condition d'instabilite analysee par Williams et coll. (15). Gotham et Scurtton
(44) rapportent que la mpture du PP a la temperature de la chambre depend du type de
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1'echantillon . Us trouvent que 1'echantillon fissure au centre se rompt d'une maniere fragile,
cependant celui teste en tension compact casse d'unc maniere ductile pour les memes
temperatures et vitesses de sollicitation. Ce phenomene peut etre explique par la theorie de
1'instabilite au dechirement (7) qui definit Ie module du dechirement intrinseque Tmat (volr
equation 35) comme une constante du materiau et Ie module de dechirement applique Tapp
comme un parametre gouveme par la geometrie de 1'echantillon et la configuration du
2 B2 S
chargement (compliance). Pour la flexion trois points Ie parametre Tapp est egale a ——^ — (46),
Finstabilite apparaitra si la condition suivante est accomplie (46):
Tapp>Tmat (44)
Les deux parametres Tapp et Tmat ne son1: Pas des constantes et varient ensemble aussitot
que la fissure precede a la propagation (45). Le parametre Tmat diminue avec la vitesse de
deformation. Pour les grandes vitesses de sollicitation, 1'instabilite apparait meme avec la
condition T^pp < T^at (46). Cette theorie a ete appliquee avec succes pour la rupture des metaux
ductiles (7), mais on trouve ses limitations pour les materiaux plastiques tenaces charges
d'elastomeres car une zone d'endommagement significative et relativement confmee prend place
dans la region du bout de la fissure et une propagation subcritique se produit avant Pmstabilite
(34). La zone endommagee n'est pas limitee juste a Pecoulement en cisaillement mais elle est
composee d'une combinaison de mecanismes incluant craquelures, cavites et formation de vides
aux alentours des particules elastomeres (34-47). Pour ces sit.iations, Ie calcul de Tapp n'est pas
simple et pourrait etre achemine a 1'aide de Phypothese de series de petits ecoulements ou du
type de Dugdale. Mais en general, les calculs sont complexes.
Les definitions d'instabilite donnees sont done strictement mecaniques. Le probleme
essentiel de 1'analyse experimentale de Pinstabilite est la definition precise de la courbe R, car
cette demiere est fonction de la longueur de fissure, de son extension et de la vitesse de
deformation de la zone plastique en tete de fissure. Differents mecanismes peuvent intervenir
pour modifier la resistance a la fissuration tels que: 1'echauffement adiabatique en tete de fissure
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(48-49) ou des effets cinetiques. Dependant de la geometric de 1'eprouvette, un modele simplifie
presente les conditions de stabilite ou d'instabilite et suppose que la resistance a la rupture est
constante (R = Gc), ainsi deux types de rupture sont possibles suivant la longueur de fissure
initiale (fig 2.7). Pour un deplacement A constant, la longueur de fissure SL[[^ correspond a la
valeur maximale de G (geometrique) et separe la courbe en deux domaines (fig 2.7):
Pour a < anm la mpture est instable car









Figure 2.7i Evolution du taux d'energie de deformation G en fonction de la longueur
de fissure pour differents deplacements (Eprouvette de flexion trois
points).
Done pour des fissures courtes, la fracture devrait etre systematiquement instable au
depart puis devenir stable a la fin de la mpture. Or dans les polymeres tenaces (5), une
propagation stable est obseryee dans les zones sous les conditions d'instabilite; 1'hypothese de la
resistance a la mpture (R = Gc = Constante) n'est plus valide pour ces materiaux. Une autre
hypothese est avancee et suppose que la resistance augmente avec la propagation des flssures
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dans ce domaine (fig 2.8). Pour des fissures plus longues, une instabilite peut apparaitre dans la
phase de propagation stable (fig 2.9). Vu-Khanh et De Charentenay decrivent cette mpture semi-
ductile (5) et supposent qu'elle est liee surtout aux mecanismes de fissuration done aux
proprietes du materiau. D'un point de vue mecanique, ce demier cas s'explique par Ie fait que la
dR _ . . _ . dG
derivee —7 est negative et est inferieure a — dans ce domaine (fig 2.9); cette instabilite
intrinseque est favorisee par 1'acceleration de la fissure.
Une distinction systematique doit etre faite entre instabilite geometrique et instabilite
intrinseque. Les conditions de stabilite et d'instabilite d'une fissure en mouvement sont done
tantot gouvemees par la geometrie pour une courbe R monotone croissante, tantot gouvemees par
Ie material! pour une courbe R bmsquement decroissante sous 1'effet d'un processus physique. La
formation de craquelures dans les polymeres ductiles est montree comme premiere source
d'instabilite. Pour les faibles propagations de fissures, les craquelures existent mais sont
metastables. Une intensite de contrainte critique associee a une vitesse de fissuration
considerable amenera Ie systeme a une transition fragile-ductile (50). II est done important de
connattre les differents mecanismes de rupture.
a;rf0
Figure 2.8: Variation de Gc pour la propagation de fissure stable sous les conditions




































Variation de Gc dans Ie mode de mpture mixte pour les polymeres
semi-ductiles (Eprouvette de flexion trois points)
2.8 Mecanismes de deformation des polymeres charges d'elastomeres
2.8.1 Generalites
L'amelioration de la tenacite des polymeres thermoplastiques ou thermodurcissables, en-
dessous de leurs temperatures de transition vitreuse Tg, est realisee par 1'incorporation de
particules elastomeres qui agissent comme concentrateur de contraintes et favorisent ainsi la
deformation de la phase matricielle avant la mpture finale. Lorsque 1'echantillon se deforme
elastiquement et avant meme 1'extension de sa fissure, une zone endommagee est relativement
confmee dans la region au bout de la fissure (33-34-47). Plusieurs mecanismes de deformation
sont a la base de cet endommagement, ils sont de 1'ordre de quatorze et ont ete rapportes dans les
alliages polymeres a plusieurs phases (56). Chaque mecanisme contribue a 1'absorption de
1'energie totale de deformation par une certaine fraction. Connaissant done les mecanismes mis
en jeu, la tenacite du materiau peut etre rehaussee en modifiant les parametres qui les
favoriseraient Afln d'identifier les differents mecanismes, plusieurs methodes ont ete utilisees;
panni lesquelles se trouve la microscopie electronique, la dilatometrie, la mesure de changement
de volume en tension (1-53) et les mesures mecaniques en fatigue (55). La plupart de ces
methodes sont nommees dans la reference (55) avec leurs avantages et leurs limitations. Les
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mecanismes peuvent apparaitre simultanement ou sequentiellement autour du bout de la fissure
et par la suite inter reagir dependant du type de la particule, du degre de Padhesion, du type de la
matrice et des conditions d'operation (51-52). Par exemple, les micrographies des surfaces de
rupture des polyamides charges de particules de caoutchouc en butadiene, revelent que Ie
processus principal de dissipation d'energie au-dessus de la transition vitreuse secondaire est
Fecoulement en cisaillement qui s'accompagne d'une formation de vides dans les particules (53-
54-20). Wu (20) a quantifie les differents mecanismes dans les polyamides charges
d'elastomeres. II a trouve, lors de la deformation des nylons tenacifles, qu'a peu pres 75% de
1'energie dissipee est due a 1'ecoulement de la matrice tandis que les 25% restant sont dues a la
presence de craquelures dans la matrice. La difference des proportions de 1'energie d'impact
resulte de Pinegalite en grandeur de la zone de dissipation (20). H. J. Sue et A. F. Yee (51)
rapportent que les mecanismes de deformation d'un alliage PA66/PPO changent de
craquellement/ecoulement en cisaillement a pontage/craquellement et a la mpture
transparticulaire, selon les conditions de test (vitesse de deformation, temperature); excepte pour
les basses temperatures, les grandes vitesses de sollicitations et les regions de rupture ayant un
etat de deformation plane ou Ie mecanisme d'ecoulement est supprime pour laisser place au
mecanisme de multiple craquelures. Dans les polyamides 6 charges de polybutadiene (57), les
PA/EPDM (58) et les nylon/PEgMA (59), Ie cisaillement et la formation de cavites sont les
principaux mecanismes de deformation et il n'y a pas une participation evidente du
craquellement dans 1'absorption d'energie (57-58). D'autres polymeres comme Ie PVC tenacifie
par elastomeres, Ie PP/EPDM (59) et Ie RTPMMA ("rubber toughened poly (methyl-
methacrylate)") (55) developpent Ie meme processus de deformation que les differents
polyamides cites ci-haut. Par contre Ie HIPS (1-55) absorbe son energie principalement a travers
les craquelures. L' ABS se deforme a 1'aide de plusieurs mecanismes combines (60) dont les
principaux sont la formation de craquelures et 1'ecoulement de bandes de cisaillement; la balance
entre les deux depend du type de deformation appliquee (55).
Dans Ie but de mieux comprendre Ie mecanisme de tenacite, il est important de savoir les
deux types de deformation de base: craquellement et ecoulement en cisaillement.
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2.8.2 Deformation par craauelures
Ce mecanisme est bien connu dans les polymeres amorphes (1). Une craquelure est
consideree comme une zone d'ecoulement a faible densite, semblable a une petite fissure plane
mais caracterisee par la liaison de ses deux surfaces a 1'aide de nombreuses fibriles minces de
matiere tres etiree, dont Ie diametre est compris entre 5 et 30 nm. Entre ces fibriles, il existe des
cavites qui representent dans la plupart des cas 50% de la fraction volumique et la densite locale
de la matiere atteint la moitie de celle du polymere non deforme. Malgre la presence des cavites,
les craquelures sont assez dures et la faible densite dans cette region est compensee par
P orientation des fibrilles. A la difference des fissures ouvertes, les craquelures sont capables de
transmettre les contraintes et de supporter les charges qui sont comparables aux contraintes de
mpture des polymeres. L'energie absorbee pour former et casser une craquelure singuliere dans
2
Ie PMMA est d'environ 40J/nT qui est proche de 1'energie de mpture de surface du polymere(l).
2.8.3 Critere de fQrmatLon Aes craqyelures
Les craquelures se forment sous une tension hydrostatique plutot qu'une compression
hydrostatique. Bowden et Osborough ont propose un critere de contraintes de deformation





( 0-11 + 0-22 + ^33 )
(45)
ou Sn est la deformation principale la plus grande. E est Ie module de Young. CTH, 022; c?33
representent les contraintes principales. F (t, T° ) et D (t, T° ) sont des parametres qui dependent
du temps t et de la temperature T°. Quand Ie terme de tension hydrostatique (CTI i+022+ ^33) tend
vers zero, la deformation en tension responsable d'apparition de craquelures devient tres large.
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2.8.4 Deformation paLcisaillement
L'ecoulement en cisaillement est un mecanisme de deformation propre au craquellement,
il peut etre homogene ou localise entre des bandes de cisaillement. Contrairement au
craquellement, 1'ecoulement tend a changer la forme de 1'echantillon au cours de la deformation
sous un volume constant.
2.8.5 Critere de deformation par cisaillement
Les bandes d'ecoulement se forment dans les plans de contraintes de cisaillement
maximal qui correspondent a 45° par rapport a 1'axe de la sollicitation en traction. Mais en
pratique, cet angle est devie de quelques degres pour plusieurs raisons possibles, par exemple
1'ecoulement de la matrice du RTPA66 est a 55° par rapport a 1'axe de traction (54).
Dans les polymeres, la deformation par formation de bandes de cisaillement est affectee
non seulement par la contrainte de cisaillement mais aussi par les contraintes hydrostatiques. Le
critere modifie de Von Mises decrit correctement la deformation plastique des polymeres (62):
.2 . / .2 . / .2.1/2
{(<^11-^22) + (^33-^11) + (^22- ^33)} =3 TO - (J.O (CTI i+CT22+ cr33) (46)
CTfi: terme de contrainte principale avec i = 1, 2, 3
TO et no sont les constantes du materiau
Pour retarder la propagation de la flssure, il faudrait que la conta-ainte d'apparition de
craquellement soit elevee ou 1'ecoulement par cisaillement intervienne anterieurement si la
mpture est ductile. Plusieurs travaux montrent que 1'apparition de ces mecanismes dependent de
nombreux facteurs qui affectent par la suite la temperature de transition fragile-ductile.
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2.8.6 Transition fraaile-ductile
Dans les polymeres ductiles charges d'elastomeres, comme les polyamides, Ie
polypropylene, Ie polystyrene, ..., la transition fragile-ductile est obser^ee lorsque les conditions
experimentales a savoir (temperature, taux de deformation, geometrie de 1'echantillon, type de
contrainte appliquee) et/ou les parametres du materiau (concentration en elastomeres, forme et
taille des particules ou distance interparticuliere, temperature de transition vitreuse et Ie module
de cisaillement de 1'elastomere, proprietes de la matrice) sont varies. Chaque test et parametre du
materiau peut affecter les mecanismes de la rupture a differents degres. La phase elastomere est
consideree comme un element essentiel pour activer Ie craquellement et favoriser 1'ecoulement
de la matrice. Pour optimiser ces deux processus au cours de la deformation, la deuxieme phase
est choisie de bas module de cisaillement (1-63-64), a peu pres egale au dixieme de celui de la
matrice (63-64), et de temperature de transition vitreuse Tg inferieure a celle de la matrice (59).
Son effectif est gouveme par un certain nombre de facteurs qui influencent la resistance a
1'impact et la transition fragile-ductile, parmi lesquelles on trouve:
• La concentration de la phase secondaire (1-2-58-64-67)
• La forme et la dispersion de la particule (58-65-67)
• Le niveau d' adhesion d' interface (1 -66-67)
• La ductilite propre a la matrice et sa structure (1).
Hobbs (2) a developpe une theorie pratiquee sur deux blends: Le PP/ Caoutchouc et Ie
Nylon/ Caoutchouc. II a montre que la transition fragile-ductile depend du nombre d'interactions
des champs de concentrations de contraintes definis autour des particules en caoutchouc;
connaissant ce nombre, on peut predire la variation de cette transition. Mais, puisque Ie nombre
d'interactions est determine a Faide de la fraction volumique du caoutchouc et de la forme de la
particule, la temperature de transition fragile-ductile dependra directement de ces parametres. En
regroupant les deux parametres (concentration et diametre de la particule), Wu (66) a trouve que
cette transition pour Ie blend nylon / Caoutchouc apparait lorsque la distance interparticulaire
atteint une valeur critique. Recemment, il a mis en evidence que Ie parametre unique de controle
de la transition est la valeur critique de 1'epaisseur du ligament matricielle (68).
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Pour une structure donnee et une geometric fixee, la temperature de transition fragile-
ductile depend de la temperature de test et de la vitesse de deformation. La rupture fragile
apparait aux grandes vitesses de deformation et/ou aux basses temperatures. Par contre, la mpture
ductile est favonsee par les hautes temperatures et les faibles vitesses. Entre les deux formes de
deformation, la rupture est une competition entre Ie durcissement et 1'adoucissement. Aux faibles
vitesses de sollicitation, 1'energie transformee en chaleur peut se dissiper en totalite dans Ie
materiau. Mais pour les grandes vitesses de deformation, la chalenr transmise n'a pas
suffisamment de temps pour sa conduction totale. Ce phenomene s'appelle la transition
isotherme-adiabatique (69). Le changement en temperature n'affecte que peu la position de la
transition isotherme-adiabatique, cependant il a un grand effet sur la temperature de transition
fragile-ductile. La figure 1.11 montre, dans un semi-diagramme schematique, 1'effet combine de
la temperat.ire et du taux d'extension. La forme de chaque domaine de mpture differe d'un
polymere a un autre. La resistance a 1'ecoulement diminue avec la temperature mais la contrainte
a la rupture n'est que peu affectee. Les criteres de transition d'une rupture lente et stable a une
mpture de grande vitesse et instable font generalement interyenir des phenomenes de relaxation
moleculaires (70) ou des processus d'echauffement adiabatique en tete de la fissure (49-71).
Doll (48) a trouve que 60% du taux de restitition d'energie dans Ie PMMA est transforme
en chaleur pour la formation de fibrilles dans les craquelures et que leur etirement demande 30 a
40% de 1'energie de mpture. Jang (72) attribue la transition de la stabilite a 1'instabilite de la
fissure dans Ie PP/Caoutchouc a une competition entre 1'ecoulement en cisaillement et la mpture
des craquelures; la cinetique de ces deux processus etant differente. Dans ce cas, la temperature




Figure 2.10: Effet combine de temps-temperature sur Ie mode de rupture.
2.8.7 Methodes de test de choc
II existe une grande variete d'essais normalises pour la mesure de la resistance au choc
des polymeres. La plupart de ces tests standards donnent une valeur a la quantite d'energie
absorbee par Pechantillon apres mpture.
Les tests d'impact sont essentiellement qualitatifs et les resultats qu'ils donnent ne
correlent pas parfaitement avec la perfomance en service. Cependant, ils permettent de classer
differents materiaux suivant leur resistance a 1'impact.
2.9 Melanges de polymeres
2.9.1 Introduction
Les melanges de polymeres sont, par definition, des melanges physiques
d'homopolymeres ou de copolymeres ayant des structures differentes. Ces materiaux sont
principalement des systemes polyphases ou la morphologie depend entre autres de la composition
et des conditions de mise en oeuvre. Us peuvent se classifier au point de vue thermodynamique
en melanges miscibles (monophases) ou immiscibles (heterophases). Les melanges miscibles
sont homologues s'il s'agit du melange du m^me polymere, (e.g., differentes fractions de
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polystyrene) ou heterogenes si les deux polymeres melanges sont differents. Le terme alliage a
ete suggere par Utracki (1990) pour designer les melanges de polymeres immiscibles dans
lesquels les proprietes interfaciales ont ete modifiees par une technique de compatibilisation
( aj out d'un troisieme composant ou procede reactif).
Les principales proprietes physiques visees par les melanges de polymeres selon Ie
nombre de brevets developpes (Utracki, 1990) sont en ordre de priorite: la resistance a 1'impact
(ex. Polybutadiene/polystyrene; terpolymere ethylene-propylene-diene/polyamide). Ie rapport
cout / mise en forme (ex. Polychlorure de vinyle/acrylique; polyethylene
terephthalate/polycarbonate) et 1'isolation de la chaleur (ex. Oxyde de polyphenylene /
polyamide). Les melanges de polymeres sont surtout utilises dans 1'industrie automobile et dans
la fabrication des machines de bureau.
2.9,2 Mproholpcjie des melanges de^polvmeres
La principale difficulte rencontree dans la preparation de melanges de pol}mieres de
qualite est 1'immiscibilite (separation des phases bien prononcee) quasi generale des polymeres
de structure chimique differente. Celle-ci est due a la disparite des polarites des homopolymeres,
laquelle est une consequence des valeurs elevees de tension interfaciale qui resultent en une
faible adhesion des composants a 1'interface. Pour les melanges immiscibles, la morphologie et
la stabilite a la coalescence de la phase dispersee sont contr61ees par la composition, les
proprietes viscoelastiques et interfaciales du melange et les conditions de mise en fonne.
La phase mineure d'un melange de polymeres immiscibles est deformable, done une
ample plage de formes et de tallies peuvent etre obtenues lors de la mise en forme. En general, la
taille de la phase dispersee peut varier entre 0.1 (J-m et 20 (im. Differentes formes telles que
spheres, ellipses, cylindres et lamelles peuvent etre observees (Favis et Chalifoux, 1987).
Etant donne que la plupart des melanges de polymeres forment des systemes immiscibles,
Fetude de la morphologie (terme utilise pour decrire la forme et la taille des particules) joue un
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role tres important dans la determination des proprietes physiques finales du melange telles que:
la resistance a 1'impact (Wu, 1985; Hobbs, 1982, Borggreve et al., 1989), les proprietes
d'allongement (Van Gheluwe et al., 1988), la permeabilite (Subramanian, 1985, 1987, Kamal et
al. 1984) et les proprietes rheologiques (Han et al., 1975, 1981, Wu, 1987, Utracki, 1990, Aoki,
1986, 1987, Serpe, 1990).
Plusieurs parametres doivent etre consideres lors de la realisation d'un melange
afm de controler la deformation et 1'eclatement de la phase dispersee: les rapports de viscosite et
d'elasticite, la tension interfaciale, la composition du melange et les contraintes imposees lors du
melange.
A cause du phenomene d'immiscibilite, les melanges de polymeres ont souvent des
proprietes inferieures ou au mieux intermediaires a celles de leurs composants. Ainsi, il importe
qu'il y ait une bonne adhesion entre les deux phases, autrement dit, a 1'interface des polymeres.
Ceci depend de la natire des composants et de la morphologie du systeme. Avec ce but vise, il
est possible d'ameliorer la compatibilite des constituants, c'est a dire leur adhesion interfaciale,
en utilisant des methodes telles que 1'ajout d'un troisieme composant (generalement un
copolymere) ou Putilisation d'un procede reactifpour generer un copolymere in-situ.
L' influence du troisieme composant a 1'interface peut etre resumer de la maniere
suivante:
a) il provoque une diminution de la taille de la phase dispersee en reduisant la tension
interfaciale.
b) il permet une dispersion plus fine durant Ie melange
c) il produit une augmentation de Padhesion entre les phases
d) il y a une diminution des effets de coalescence parce que la zone interfaciale reduit Ie
contact entre les deux phases et stabilise Ie melange pour empecher la segregation
entre les polymeres et il ameliore les proprietes mecaniques en general,
particulierement celles a haute deformation (resistance a 1'impact et allongement a la
rupture).
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2,9,3 Prop rietes mecaniaues des melanges de polvmeres
Les proprietes mecaniques des melanges de polymeres sont determinees par la nature et la
structure de base des chaines macromoleculaires. Les mecanismes de deformation de ces
materiaux peuvent etre tres differents suivant la temperature et les conditions de sollicitation. Par
leur structure en chaines moleculaires, ils manifestent un comportement viscoelastique. A basse
temperature ou a grande vitesse de sollicitation, les polymeres presentent generalement un
comportement de type fragile. Par centre, aux temperatures elevees ou aux faibles vitesses de
sollicitation, leur comportement est plutot de type ductile. Entre les deux formes de deformation,
la rupture est une competition entre Ie durcissement et 1'adoucissement.
La rupture fragile se produit sans deformation appreciable du materiau. Elle est la
consequence de la croissance et de la mpture de craquelures bien localisees. Par contre, la rupture
ductile fait suite a une extension de bandes de glissement conduisant a la sti^ction. Elle laisse
apparaitre des etirements importants qui sont Ie resultat de 1'instabilite de tres grandes
deformations locales engendrees au voisinage des heterogeneites. Dans une rupture semi-ductile,
il y a simultanement une multiplication de craquelures et une extension de glissements avant la
rupture finale; 1'etirement est peu important (Bucknall, 1977).
L'amelioration de la tenacite des polymeres fragiles, thermoplastiques ou thermodurcissables, en-
dessous de leur temperature de transition vitreuse Tg, est realisee par 1'incorporation de
particules elastomeres qui agissent comme concentrateur de contraintes et favorisent ainsi la
deformation de la matrice avant la mpture finale.
Lorsque Pechantillon se deforme elastiquement et avant meme 1'extension de sa fissure,
une zone endommagee est relativement confmee dans la region au bout de la fissure (Narisawa et
Takimori, 1988). Plusieurs mecanismes de deformation ont ete suggeres (Bucknall, 1977;
Kramer, 1982, Creton et al., 1992, Brown, 1991 et 1993 ) pour expliquer cet endommagement
dont chacun contribue a 1'absorption de 1'energie totale de deformation par une certaine fraction.
Ces mecanismes peuvent apparaitre simultanement ou sequentiellement autour du bout de la
fissure dependant du type de la particule (concentration en elastomeres, forme et taille des
particules ou distance interparticulaire, Tg et du module de cisaillement de 1'elastomere), du
degre d'adhesion, du type de matrice et des conditions d'operation. Us sont essentiellement la
formation de craquelures et 1'ecoulement en cisaillement.
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D'un point de vue mecanique, une tension appliquee au materiau se traduit par une
superposition d'une contrainte de cisaillement qui tend a modifier la forme de 1'eprouvette et
d'une contrainte tri-axiale qui en modifie Ie volume. En augmentant la contrainte appliquee. Ie
materiau peut se deformer par cisaillement si la composante de cisaillement atteint la contrainte
au seuil d'ecoulement, ou par craquelures si la contrainte tri-axiale atteint Ie seuil de cavitation.
Les deux types de deformation des polymeres (craquelures ou cisaillement) sont decrits plus
haut.
2.9.4 Rheoloaie des melanaes de polymeres
L'etude du comportement a 1'ecoulement a plusieurs utilites dont la plus importante est
probablement de predire et d'optimiser les conditions de transformations des matieres plastiques.
Sous certaines conditions, elle permet egalement de cemer les conditions pour 1'obtention de
morphologies desirees et de mesurer 1'effet de ces morphologies. La mesure des fonctions
rheologiques est egalement utilisee pour relier ces demieres aux parametres stmcturaux du
materiau. La comprehension du comportement rheologique de melange de polymeres depend de
la connaissance de plusieurs facteurs: 1) Ie degre de miscibilite, 2) les caracteristiques
morphologiques, c'est a dire la taille et la forme des domaines et les proprietes de 1'interface et 3)
la rheologie des systemes polyphases. Meme si des nombreux travaux ont ete effectues dans ces
trois domaines, la comprehension est loin d'etre complete et on est souvent limite a des relations
empiriques pour decrire Ie comportement. La theorie pour des systemes polyphases est etablie
seulement pour des cas limites comme par exemple pour 1'ecoulement de liquides charges de
particules indeformables.
Dans les melanges immiscibles, la deformation appliquee change la morphologie et la
reponse rheologique peut etre done modifiee. En general, plus la deformation est grande plus Ie
changement de la morphologie est important et par Ie fait meme, plus accentues sont les effets
sur la rheologie. Le rapport entre la morphologie et la rheologie depend du processus de
malaxage. La dependance de la contrainte est souvent plus prononcee que la dependance de la
composition du melange. La rheologie des melanges de polymeres fondus montre en general une
dependance non additive avec la composition. Par consequent, des deviations positives, negatives
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et meme positives-negatives par rapport a la regle d'additivite peuvent etre obseryees (Utracki,
1989).
En general, 1'introduction d'une deuxieme phase induit une augmentation de la viscosite,
c'est a dire, une augmentation des firactions volumiques des constituants provoquera done une
augmentation de la viscosite. On prevoit done une deviation positive de la viscosite en fonction
de la fraction volumique, ce qui a ete observe a plusieurs reprises (Han et King, 1980). D'autres
exemples donnant des deviations positives peuvent etre les melanges homogenes avec des
interactions non-repulsives ou de melanges immiscibles se comportant comme des emulsions.
Ces melanges sont caracterises par de fortes interactions entre les phases a cause d'une
compatibilisation ou d'interactions specifiques.
Des informations interessantes peuvent egalement etre obtenues de 1'examen des
copolymeres en bloc puisqu'ils sont constitues de phases distinctes lesquelles peuvent etre reliees
par des liens chimiques a travers 1'interface. En changeant la nature des blocs, on peut varier
1'energie interfaciale, done controler la morphologie et les interactions entre les domaines.
Puisque les interactions entre les domaines sont fortes, on associe leur comportement a celui
d'emulsions. On prevoit alors une deviation positive pour la viscosite ainsi que la presence de
contraintes normales et la dependance des proprietes sur Ie temps.
On peut egalement observer un comportement mixte, c'est a dire des deviations positives
et negatives selon la region de concentration. Pour ces systemes, Ie passage d'une deviation a
1'autre est relie a un changement de morphologie. Le point d'inflexion des courbes correspond a





Le travail expose dans ce chapitre traite des differentes procedures experimentales
envisagees pour 1'etude des proprietes de mpture du melange PS/EPR/AI (AI = agent interfacial).
Une presentation du materiau et de la procedure de preparation des echantillons precedent
1'explication des differents tests appliques (statique et dynamique). Une autre partie expose un
aper9U sur la methode de calcul utilisee pour la determination des facteurs de correction
geometriques ^ et QI, ces demiers permettent de deduire 1'energie totale dissipee respectivement
dans une rupture fragile et une mpture semi-ductile a partir des modeles presentes auparavent
(chapitre 1).
Le mode de preparation des echantillons destines a 1'observation au microscope
electronique a balayage va clore ce chapitre.
3.2 Materiaux utilises
Le melange etudie est constitue d'une matrice de 80% de polystyrene (PS) obtenu de
Dow Chemical (Nom commercial: Styron D685, p =1.05 g/ml ) et 20% d'un copolymere
constitue de 54% d'ethylene et 46% de propylene (EPR) foumi par Exxon Chemical (Nom
commercial: Vistalon V-504, p = 0.85 g/ml ). Le PS se presente sous forme de granules; son
poids moleculaire est de 275400 g/mol et 1'EPR est obtenu sous la forme de bloc de caoutchouc;
son poids moleculaire est de 173000 g/mol. (voir tableau 3.1)
Deux types d'agent interfacial ont ete choisis selon leur disponibilite sur Ie marche:
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a) deux copolymeres tribloc de styrene et butadiene hydrogene ayant differents poids
moleculaires. Les segments lateraux sont de polystyrene et Ie segment central est de caoutchouc.
Apres 1'hydrogenation du bloc de polybutadiene du milieu, il devient un copolymere aleatoire
d'ethylene (produit a partir de 1,4-polybutadiene) et de butylene (produit a partir de 1,2-
polybutadiene). Ces agents interfaciaux ont ete foumis par Shell Development Co. et sont les
suivants: G1651 (SEBS-3) (Kl) et Kraton G1652 (SEBS-2) (K2) ( voir tableau 3.2).
Les concentrations d'agent interfacial utilisees dans les melanges pour 1'etude de la
morphologie sont les suivantes: 2.5. 5, 10, 15, 20, 30 %. II est a noter que toutes les
concentrations utilisees dans ce travail sont donnees en terme de fraction volumique et toutes les
proportions d'agent interfacial sont basees sur Ie volume de la phase dispersee.




























































3.3 Conditions operatoires d'extrusion
Les melanges sous forme de granules ont ete extmdes. La technique d'extrusion consiste
a partir de polymeres en grains ou en poudre, de fluidifler et melanger les materiaux.
L'extmdeuse utilisee est une bis-vis de 956 mm de longueur . Elle est divisee en huit cellules
chauffantes et independantes ce qui permet d'avoir un gradient de temperature croissant de la
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premiere a la demiere cellule. ( voir tableau 3.3). La temperature de la demiere cellule
(temperature de sortie) est programmee a la temperature de fusion du melange. Apres 1'extrusion,
les extrudats ont ete refroidis rapidement dans un bain d'eau et puis granules, et ensuite utilises
dans la presse a injecter.
3.4 Conditions operatoires d'injection
L'injection est une methode permettant de fabriquer directement nos eprouvettes de test
normalisees a partir des extrudats. (voir tableau 3.4 conditions de mise en oeuvre du moulage par
injection). Les eprouvettes de test de traction utilisees sont du type MI de la norme ASTM D
638M (figure 3.2) tandis que celles utilisees pour la flexion trois points (figure 3.3) (ASTM D
790M) seront decoupees dans des plaques de 120*75 * 6 mm.

























































* Toutes les compositions sont en fraction volumique et 1'AI est exprimd en fonction du volume de la phase dispersee.
Note: tous les melanges contiennent 0.1% massique d'lRGANOX 1010.
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TABLEAU 3.4: CONDITIONS DE MISE EN OEUVRE DU MOULAGE PAR INJECTION
Conditions de mise en oeuvre
Profil de temperature (°C) 240/230/210/180
Temperature du moule (°C) 62
Pression d'injection (bar) 150
Vitesse d'injection (mm/s) 70
Vitesse de la vis (rpm) 40
Temps de maintien (sec) 1 0
Pression de maintien (bar) 50
Quantite de dosage (metering stroke/mm) 53.5 (plaque 6mm: 80)
Temps de refroidissement (sec) 20 (plaque 6mm:30sec)
Avant de commencer a parler de la preparation des eprouvettes de test, recapitulons la
premiere colonne du tableau 3.3 afin de bien comprendre Ie systeme etudie.
Nous avons en fait trois systemes a etudier (a, b, c) et deux interfaces differents:
a) PS / EPR appele systeme non compatibilise (NC)
b) PS/EPR/K1
c) PS/EPR/K2
Kl et K2 les agents interfaciaux sont des copolymeres de PS / EPR constitues des molecules
identiques mais de masses moleculaires differentes. Kl qui a la masse moleculaire la plus elevee
est constitue de chaines moleculaires longues tandis que K2 constitue de chaines moleculaires
courtes a la masse moleculaire la plus faible.
3.5 Preparation des eprouvettes de tests
Apres moulage, les plaques destinees aux tests de flexion sont coupees en deux parties
egales selon la largeur, a 1'aide d'une scie circulaire. Chaque partie est ensuite decoupee en 6
echantillons de dimensions (50 * 10 * 6 mm) dans Ie sens de 1'ecoulement d'injection ce qui
nous donne au total un lot de 12 echantillons pour chaque contituant du melange ( voir tableau
3.3 pour les compositions). Une prefissure est initiee suivant la largeur de 1'eprouvette. La fissure
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est creee au centre de 1'eprouvette et dans Ie sens perpendiculaire a la direction de 1'ecoulement
d'injection. Les echantillons sont classes par groupe de 12. Dans chaque groupe, 1'entaille varie
d'une eprouvette a 1'autre de telle sorte que Ie rapport a/D (longueur de la fissure sur largeur de
Peprouvette) varie de 5% a 80%.
A P aide d'un systeme specialement con9u, 1'entaille finale est appliquee par 1'impact
d'une lame de rasoir parfaitement aiguisee. Cette entaille vient s'aj outer au bout de la prefissure
initiale (voir figure 3.3).
. 40- mm
"^^»L






Figure 3.3: Dimensions de 1'echantillon de flexion trois points
Les echantillons sont gardes et testes dans une salle ou 1'humidite relative est maintenue a
50%. Toutes les machines de test sont equipees d'une chambre pour Ie controle de la temperature
de test.
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3.6 Test de traction
Les tests de tension sont realises sur une machine Instron (Modele 4206) sur les
eprouvettes de type MI d'epaisseur 3 mm (figure 3.2). Ces essais sont menes a une vitesse de
sollicitation de 10 mm/mn a la temperature ambiante sur tous nos differents echantillons a savoir:
NC (non compatibilise), PS, KI 2.5, KI 5, KI 10, Ki 15, Ki 20, KI 30, Kz 2.5, K2 5, K2 10,
K2l5,K220,K230.
3.7 Test de flexion trois points et d'impact Charpy
Les tests de flexion trois points sont realises pour une large gamme de temperature a une
vitesse de sollicitation de 100 mm/mn sur la machine Instron (Modele 4206) (tableau 3.5). Pour
chaque temperature et chaque vitesse de test, un groupe de douze echantillons de meme
dimension, mais de longueurs de fissure differentes allant de 5% a 80% par rapport a la largeur,
est mis dans une chambre hermetique porte a une temperature constante pendant au moins une
demi-heure hormis 1'essai a temperature ambiante. Une attente de quelques minutes est
necessaire entre deux essais de la meme serie afin de retablir 1'equilibre thermique. Pour les
faibles vitesses de sollicitation et allant jusqu'a 500 mm/mn, les tests ont ete menes sur la
machine Instron instrumente de modele 4206.
Pour les grandes vitesses au dela de 1 m/s, les echantillons ont ete testes au choc Charpy.
L'appareil d'impact Charpy a ete instrumente et une chambre experimentale de temperature a ete
specialement con9ue pour ce demier. La vitesse du marteau au moment de 1'impact est de 2.5
m/s. Afin de diminuer les mouvements harmoniques causes par Ie rebond du marteau de choc au
cours du chargement, une faible quantite de plasticine tres molle est placee avant chaque test au
bout de la partie d'impact de ce demier servant lieu de contact avec notre echantillon.
L'energie de rupture absorbee par 1'echantillon, durant Pessai de flexion trois points, est
donnee par la surface sous la courbe de charge-deplacement. Le trace de la courbe et les valeurs
numeriques resultantes du test sont transmis automatiquement a 1'ordinateur.
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La distance S, prise entre les supports est determinee selon Ie critere S = 4D, suggeree par
la methode de flexion standard ASTM E399 (11).
TABLEAU 3.5 (a, b): DONNEES SUR LES VITESSES ET LES TEMPERATURES.































10 mm/mn 100 mm/mn 500
mm/mn
k2 30, kl 30, NC
k2 30, kl 30, NC
k2 30, kl 30, NC
NC,LotKl,K2
k230,kl30,NC
k2 30, kl 30, NC
Kl 30, NC, K2 30 NC, Lot Kl , Kl 30, NC,
Lot K2 K230
Kl 30, NC, K2
30

















Lot Kl: Kl 2.5, Kl 5, Kl 10, Kl 15, Kl 20, Kl 30. Idempour Ie lot K2.
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3.7.1 Determination des facteurs de calibration 6 et 61
A 1'aide d'un micrometre optique, les longueurs de la flssure initiale et de sa propagation
ductile sont mesurees sur les facies de rupture de 1'eprouvette rompue en flexion. Les fades de




a) Rupture fragile b) Rupture semi-ductile
Figure 3.4: Schemas de surfaces fracturees en flexion.
a longueur de flssure initiale
ai longueur de la propagation ductile ajoutee a la longueur de la fissure initiale
D largeur de 1'eprouvette de flexion trois points
B 1'epaisseur de 1'eprouvette
AI surface de propagation ductile. Ai = (ai - a) B
Les facteurs de calibration geometrique (^ et (^i correspondent respectivement a une
longueur de fissure relative a/D pour une rupture fragile et au rapport a\/D pour une rupture
semi-ductile (equation 22). En pratique, ces valeurs sont tirees du tableau Al pour la flexion trois
points (annexe A). Un programme fait sur Matlab nous a permis de verifier tous ces resultats. Les
energies absorbees par Ie materiau dans des ruptures fragile et semi-ductile sont reliees aux
facteurs de calibration (|) et (|)i respectivement dans Pequation 23 et 1'equation 33.
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3.7.2 Determination de la temperature de transition fraciile-ductile (Te-pl
Pour une structure donnee et une geometrie fixee, la temperature de transition fragile-
ductile depend de la temperature de test et de la vitesse de deformation. La forme de chaque
domaine de rupture differe d'un polymere a un autre. L'apparition d'un pic a une temperature
donnee caracterise toujours Ie passage de la transition fragile a la transition ductile. Les
temperatures de transition fragile-ductile seront calculees uniquement sur les echantillons NC,
K130,etK230.
3.7.3 Calcul du temps de rupture
Les temps de rupture des echantillons NC, Kl 30, et K2 30 seront deduits des courbes
Force enfonction du deplacement obtenues par les tests d'lmpact Charpy et flexion trois points
(figure 3.5 et 3.6).
Force -vs .disptac&ment . :
A&ltefi-.T
d';splaefi'!rseftt {s-a.w)
Figure 3.5_ Courbe de la force en fonction du deplacement pour un
essai Impact Charpy.
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Figure 3.6 Courbe de la force en fonction du deplacement pour un
essai Flexion trois points.
3.7.4 Analyse des proprietes viscoelastiques (DMTA)
Les essais de DMTA (Dynamical Mechanical Thermal Analyser) sont conduits sur un
echantillon de dimensions 22 mm, 8 mm, 2 mm a 1'aide de Fappareil DMTA modele MKII de
Polymer Laboratory a PInstitut de Materiaux Industriels a Boucherville. L'echantillQn de test est
soumis a une flexion simple par 1'intermediaire de la frequence appliquee, la temperature est
ensuite balayee de -120°C a 120°C. Les tests ont ete menes a quatre differentes frequences
(O.lhz, 1hz, 10hz, 30hz) et les proprietes viscoelastiques du materiau a savoir E', E", Tan S sont
obtenus en fonction de la temperature.
E? est appele Ie module de conservation car il caracterise la partie d'energie accumulee
sous forme elastique et recuperable.
E" est appele Ie module de perte car il caracterise 1'energie dissipee par frottements
intemes dus au caractere visqueux du materiau viscoelastique.
Tan § est la tangente de 1'angle de perte
Pour chaque frequence, la temperature de transition vitreuse est deduite du trace de la
tangente §. E" (de meme que Tan S qui a une allure similaire) est lie aux possibilites de
mouvement des segments de chaines de la phase amorphe. Ceux-ci se situeront a temperatures
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plus elevees d'autant plus que les segments mis en mouvements seront plus importants. Le
maximum se situe a la frequence de resonance c'est a dire a la frequence pour laquelle Ie
segment peut Ie mieux suivre dans son mouvement les variations du champ. Ceci nous permet
evidemment d'etablir des relations entre la structure et les proprietes mecaniques du materiau si
1'on peut notamment identifier la nature des segments responsables d'une relaxation determinee.
En effet, conformement a la theorie de WLF, les maximas de Tan § se deplacent vers les
hautes temperatures lorsque la frequence de sollicitation augmente (Tg augmente avec la
frequence).
Pour pouvoir comparer les temperatures de relaxation avec les temperatures de transition
fragile- ductile obtenues par les tests d'impact Charpy et de flexion trois points (parce que pour
les polymeres tenaces, la cause de la transition fragile-ductile a ete souvent attribuee a la
temperature de transition vitreuse de la phase caoutchoutique (1)), il faudrait que la deformation
provoquee par la frequence equivalente correspondant au chargement en impact Charpy et en
flexion trois points soit la meme que celle obtenue en DMTA.
Cette frequence est deduite du temps de rupture (tf = tr) enregistre sur la courbe chargement en
fonction de la deflexion. Cette firequence equivalente est egale alors a (l/2tf). Pour faire cette
comparaison, nous utiliserons la methode de superposition temps-temperature qui peut etre
exprimee par 1'equation d'Arrhenius a savoir:
f=Aexp(-AH/RT)
f est la frequence de test
A est une constante
AH est 1'energie d'activation
R est la constante des gaz
T est la temperature (K) = Tg
Lnf=LnA-AH/RT
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A partir du trace Lnf( f= 0.1, 1, 10, 30 hertz ) en fonction de 1/T, (T = Tg correspondant
a chaque valeur de f choisie ), on peut detenniner Ln A et - AH / R et ensuite deduire la
temperature de transition vitreuse qui correspond a la frequence.
3.8 Test de relaxation
Les tests de relaxation seront necessaires a realiser apres ceux du DMTA, parce que ce
demier conceme surtout les deformations faibles. Puisque Ie choc induit des grandes
deformations, il serait important de faire des tests de relaxation a differents niveaux de
deformation.
Dans ce cas, on impose a un echantillon dans des conditions bien specifiees une
deformation constante et on suit 1'evolution de la contrainte induite dans Ie materiau au cours du
temps. Ces tests de relaxation seront effectues sur la machine Instron (modele TT-D). Des
niveaux de deformation sur la courbe de traction des echantillons choisis seront definis. Ces
courbes de traction ont ete realisees sur 1'Instron a une vitesse de 10 mm/mn. Nous prendrons
quatre deformations a savoir deux dans la partie lineaire, ensuite une de chaque cote du seuil
d'ecoulement haut. Les relaxations de la contrainte pour les quatres deformations seront
enregistrees a quatre differentes temperatures a savoir deux temperatures dans la region de
mpture fragile et deux dans la region de rupture ductile ceci dans Ie but de tracer les courbes
isochrones en utilisant Ie modele d'Eyring (89) pour Fecoulement dans les solides. Ce modele
foumit une base pour 1'analyse car il permet de faire la correlation entre les effets de temperature
et du taux de deformation sur 1'ecoulement des contraintes. Les equations qui decoulent de ce
modele font intervenir la notion de barriere energetique dans les solides ainsi que Ie volume







Dans 1' analyse des mesures de contrainte a differents taux de deformation, il est















vs 102.. ^ nous permettra alors de determiner Ie volume d'activation











3.9 Preparation des echantillons pour I'observation au microscope
L'observation des surfaces de rupture des echantillons sera faite sur Ie microscope a
balayage de type JEOL JSM-840A. Les eprouvettes testees en flexion trois points (Instron), et en
impact Charpy seront sectionnees d'environ 1 mm du cote de leurs surfaces de mpture. A 1'aide
d'un appareil d'electrodeposition, une couche d'Or/Palladium sera projetee sous vide sur ces




4. RESULTATS ET DISCUSSION
4.1 Introduction
La premiere partie de ce chapitre presente les resultats de test de traction a temperature
ambiante.
La deuxieme partie est consacree aux resultats d'essais de flexion trois points (Instron)
faits aplusieurs vitesses de sollicitation et a differentes temperatures ainsi qu'aux essais d'impact
Charpy effectues a differentes temperatires et a vitesse constante.
Les proprietes mecaniques de la mpture sont alors deduites des differents modeles
appliques selon Ie type de mpture resultant.
La troisieme partie est consacree aux resultats de la determination de la temperature de
transition fragile-ductile ainsi qu'aux tests de caracterisation du melange (DMTA, Dynamic
Mechanical Thermal Analysis) qui, a 1'aide des valeurs de la tangente 5 donnent les temperatures
de transition vitreuse des deux phases a chaque frequence. L'etude de la relaxation moleculaire
sera abordee dans ce paragraphe.
Une quatrieme partie analysera les resultats des differents tests de relaxation effectues sur
la machine Instron.
L'etude sera completee par 1'observation microscopique des surfaces de rupture en
flexion trois points et impact Charpy afln d'expliquer les deformations mises en jeu dans Ie
materiau au cours de la fissuration.
4.2 Resultats des tests de traction
Les essais de traction ont ete effectues sur tous les echantillons a savoir (PS, NC, Lot Kl,
Lot K2). Tous les resultats obtenus ainsi que les differentes courbes de traction se retrouvent en
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Annexe B. Ce test de traction a ete realise a temperature ambiante et a une vitesse de 10 mm/mn
car une vitesse faible permettra a temperature constante une deformation macromoleculaire plus
facile qu'a vitesse importante.
Le tableau 4.1 montre la comparaison des allongements a la mpture pour les differentes
compositions etudiees. Chaque valeur de 1'allongement a la rupture presentee dans ce tableau
represente une moyenne de cinq essais de traction. Nous observons que lorsque Ie pourcentage
d'agent interfacial augmente, la ductilite augmente aussi mais legerement. Le tableau 4.2
represente la charge maximum. Nous observons que 1'agent interfacial a un petit effet sur Fmax.
En effet, plusieurs echantillons ont montre un point de striction autour de 1.3 KN.
L'energie totale au point de mpture absorbee par les differents echantillons a ete calculee en
integrant la courbe force vs deplacement pour chaque echantillon. Les resultats obtenus sont
consignes dans Ie tableau 4.3. Nous constatons egalement que 1'agent interfacial a un effet
minimal sur Ie comportement en traction pour ce type de melange de polymeres.
































































































































































4.3 Resultats des tests de flexion trois points et d'impact Charpy
Les traces des differentes courbes pour chaque type de rupture pour les tests de
flexion trois points et d'impact Charpy sont regroupes en annexe C.
4.3.1 Impact Charpy a temperature ambiante a V= 2.5m/s
Sous 1'impact, les polymeres peuvent se deformer de maniere differente. Le type de
rupture peut etre caracterise en se basant sur la deformation plastique a 1'extremite de flssure qui
est Ie siege de controle de la stabilite de propagation.
Plusieurs observations peuvent nous aider a distinguer Ie comportement fragile ou ductile
des polymeres. La premiere est 1'obser^ation du mouvement de la trajectoire de 1'echantillon
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apres sa mpture. Quand il est fragile, 1'echantillon se casse en deux parties et vole apres la
rupture. Par contre quand il se casse de maniere ductile, les deux parties sont retenues par un
mince filament et sont poussees par Ie marteau de choc a une vitesse plus faible.
La seconde technique est basee sur 1'observation de la surface de rupture. Une
propagation de fissure instable conduit a une surface mgueuse qui montre souvent un effet de
branchement. Par contre, quand la mpture stable se produit, la surface montre un effet de
blanchissement qui pourrait devenir brillant en reflechissant la lumiere a cause de la formation
des craquelures.
Le tableau 4.4 montre les differents resultats obtenus et les differents graphes associes
aux differents types de mpture se retrouvent en annexe C.
TABLEAU 4.4: RESULTATS DES DIFFERENTES ENERGIES DE RUPTURE OBTENUS





































Apres trois series de tests successifs, nous avons constate que Ie PS, NC, Ie lot Kl, Ie lot
K2 hormis K2 20 et K2 30 ont un comportement fragile. K2 20 et K2 30 sont ductiles. Pour les
echantillons ayant un comportement fragile, nous avons trace la courbe U versus BDQ et on peut
alors determiner la valeur de Gc (taux d'energie de deformation relachee critique) voir annexe C.
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Pour les echantillons ductiles, les valeurs de Gi (taux d'energie de deformation a
1'initiation de la rupture) et de Ta (module de dechirement du materiau) ont ete determinees en
tra9ant la courbe U/A versus A voir annexe C. La figure 4.1 montre 1'evolution des energies (Gc,
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Evolution des differentes energies de rupture en fonction du pourcentage
d'agent Interfacial. (P. Cigana, S. ODJE)
Pour les melanges de polymeres compatibilises par 1'agent interfacial K2 (au-dessus de
15%), on distingue nettement Ie passage de la transition de rupture fragile a la mpture ductile.
Cette transition a lieu quand la concentration d'agent interfacial est egale a la concentration
critique de Femulsification pour ce melange et vraisemblablement a 1'etat de saturation de
1'interface (voir figure 4.2). ( Les courbes d'emulsification peuvent etre utilisees pour evaluer
1'efficacite de 1'agent interfacial d'un systeme polymerique donne et indiquer aussi la
concentration de saturation interfaciale, laquelle est necessaire a 1'estimation de la quantite
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d'agent interfacial devant etre ajoutee au melange. De plus, la concentration critique peut etre
reliee aux proprietes physiques du melange. L'optimisation du procede de melange (localisation
de Pagent interfacial juste a 1'interface) est desirable puisqu'en general les copolymeres sont
couteux. Quant a 1'importance de la courbe d'emulsification, on doit retenir que la concentration
critique de 1'agent interfacial et done, la forme de la courbe d'emulsification sont reliees a 1'aire
occupee par molecule d'agent interfacial. II semble alors que la concentration critique correspond
a la saturation interfaciale de la phase dispersee par 1'agent interfacial). II est interessant de noter
que pour Ie melange modifie par 1'agent interfacial Kl qui a Ie plus haut poids moleculaire, un
comportement tres different a ete observe. Les resultats obtenus montrent ime legere
augmentation de la force d'impact, mais cette demiere est presque independante de la
concentration d'agent interfacial. II n'y a pas de transition fragile-ductile. Tous les echantillons
ont un comportement fragile. Plus la vitesse de deformation est grande, plus 1'elastomere qui est
Ie principal responsable des mecanismes d'absorption d'energie est moins relaxe. En
consequence, avec Paugmentation du taux de deformation, la charge n'a pas eu assez de temps
pour etre transferee a une auti-e partie du materiau donnant ainsi lieu a une rupture fragile.
Ces resultats peuvent etre relies a 1'analyse morphologique (80). L'agent interfacial Kl
ayant la masse moleculaire la plus elevee ne migre pas effectivement a la surface. L'interface
n'est pas satiree, 1'adhesion est faible et la contrainte ne peut pas etre transferee effectivement du
polystyrene a la phase caoutchoutique. L'interface est faible et les echantillons ont un
comportement fragile avec une tenacite faible.
Pour F agent interfacial K2, en depit de ces chaines macromoleculaires courtes et de sa
masse moleculaire faible, sature 1'interface et foumit un transfert de contrainte effective a travers
celle-ci, ce qui est alors la resultante du mecanisme de la mpture ductile une fois que la
saturation a ete atteinte (20% d'agent interfacial dans ce cas). Les effets observes doivent par
consequent etre attribues a un important changement d'etat de 1'interface plutot qu'a un effet
morphologique.
D'autres auteurs ont egalement observe cet effet du poids moleculaire de 1'agent
interfacial sur les proprietes mecaniques. Char et al. (81) ont etudie un systeme laminaire
constitue de deux plaques de poly(phenylene oxyde) et de poly(methyl methacrylate)
compatibilise par une couche de copolymere PS-PMMA. En variant Ie poids moleculaire de ce
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polymere, ils ont determine un poids moleculaire optimum (autour de SOOOOg/mol) pour lequel
une tenacite elevee peut etre atteinte. Us ont explique la decroissance dans la tenacite avec
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Figure 4.2: Courbe d'emulsification de 1'agent interfacial K2 (P. Cigana).
4.3.2 Flexion trois points sur Instron a differentes vitesses et temperatures,
Deux parametres principaux ont fait 1'objet des tests de flexion trois points. Ce sont la
vitesse de sollicitation et la temperature de test (voir tableau 3.5). Pour une vitesse donnee, la
temperature choisie en-dessous de la temperature de transition vitreuse de 1'EPR ou du PS est
variee d'un test a 1'autre.
Par consequent, trois regions de temperatures en resultent et se distinguent par 1'etat de la
surface de rupture ou par la courbe de force-temps obtenue apres Ie test. Pour chaque region, Ie
modele correspondant est applique pour determiner les proprietes mecaniques liees a la rupture
du materiau.
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La premiere region est definie par de basses temperatures ou la surface de rupture,
emanente d'une fissure fragile, est totalement mgueuse et 1'energie absorbee est elastique
jusqu'au point de rupture. Le modele de Turner et Williams est applique pour ce mode de
rupture.
La deuxieme region, contrairement a la premiere, est caracterisee par un ecoulement de
contrainte generalise qui est favorise par de hautes temperatures. La surface de rupture est
entierement blanchie et apparait lisse. Dans ce cas. Ie modele de Vu-Khanh T. est utilise (6).
Dans la region des temperatures moderees, les surfaces de ruptures sont divisees en
plusieurs parties differentes et sont combinees essentiellement d'un ecoulement de contrainte tres
net au bout de la fissure, suivie d'une surface mgueuse. La propagation de la fissure est semi-
instable et Ie type de mpture resultant est mixte (une partie ductile principale precedant une partie
fragile principale). Dans ce cas, Ie modele de Vu-Khanh, T. et Decharentenay, F.X. est Ie plus
approprie (5-28).
Chaque region est plus ou mains grande selon la vitesse de sollicitation appliquee. Pour
les tests ou la temperature et la vitesse sont maintenues constantes, les eprouvettes d'une meme
serie peuvent se rompre de maniere differente en passant d'une longueur de fissure a une autre
comme explique au chapitre 1 (figure 2.9).
Le tableau 4.5 et 4.6 montre quelques resultats obtenus aux differentes temperatures et
vitesses et les graphes associes aux differents types de mpture se retrouvent en annexe C.
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TABLEAU 4.5: RESULTATS DES DIFFERENTES ENERGIES DE RUPTURE OBTENUS

















































































































































TABLEAU 4.6: RESULTATS DES DIFFERENTES ENERGIES DE RUPTURE OBTENUS
















Les resultats dans les tableaux ci-dessus nous montrent que pour Ie lot d'echantillons
ayant 1'agent interfacial de faible masse moleculaire, les valeurs de 1'energie d'initiation a la
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rupture evoluent lorsque la concentration d'agent interfacial augmente. Le meme phenomene a
ete legerement observe aussi en traction. Par centre, en ce qui conceme Ie lot Kl (agent
interfacial de masse moleculaire plus elevee), 1'energie Gi varie peu par rapport au lot non
compatibilise (NC).
4.3.3 Dependance de la resistance a I'impact sur la concentration de I'aqent interfacial
Les proprietes mecaniques, particulierement la resistance aux chocs, donnent des indices
macroscopiques sur la qualite de 1'adhesion a 1'interface des deux polymeres. Si les proprietes
mecaniques sont bonnes, c'est que Ie transfert d'energie a 1'interface se produit de fa9on
adequate. En general, les agents interfaciaux pennettent ce transfert. S'il y a incompatibilite entre
les deux phases, 1'interface devient une fissure naturelle qui lors de la mise en contrainte se
propagera rapidement pour causer la rupture de 1'echantillon meme si les polymeres utilises sont
ductiles (1-90).
Les deux polymeres, PS et EPR, etant immiscibles, il peut arriver que certaines proprietes
mecaniques du melange PS/EPR soient faibles. L'experience a cependant montre dans Ie cas des
melanges 80 PS/20 EPR des proprietes d'impact ameliorees par rapport aux materiaux purs car
les particules d'elastomeres enchassees dans une matrice fragile encourage la nucleation des
craquelures et/ou des bandes de cisaillement. Elles agissent comme concentrateur de contraintes
et favorisent ainsi la deformation de la phase matricielle avant la mpture finale. Ceci est un
critere classique pour 1'amelioration de la tenacite des polymeres thermoplastiques en-dessous de
leur temperature de transition vitreuse Tg. La predominance d'un des mecanismes depend du
type de matrice, de la taille des particules, de la vitesse de deformation et de la temperature de
test (90). Dans Ie cas du polystyrene, il s'agit d'un polymere amorphe ayant un mecanisme de
deformation a la rupture typique des materiaux fragiles, caracterise d'une formation de
craquelures contenant de nombreuses fibrilles minces de matiere etiree. Entre ces fibrilles existe
des cavites. Malgre celles-ci les craquelures peuvent transmettre les contraintes et supporter les
charges qui sont comparables aux contraintes de rupture des polymeres (1-24).
La resistance aux chocs du melange 80PS/20EPR modifie avec SEBS-3 (agent interfacial
Kl) avec les concentrations 2.5%, 5%, 10%, 15%, 20%, 30% est legerement plus elevee que
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celle du melange incompatibilise. Pour Ie SEBS-2 (agent interfacial K2), une augmentation
notable a ete observee par rapport au non compatibilise surtout a partir de 20% de concentration.
L'ajout de 1'agent interfacial reduit la tension interfaciale du melange, et par consequent, diminue
la taille des particules de phase dispersee. L'adhesion entre les phases est aussi favorisee et la
tenacite amelioree. Une certaine adhesion a 1'interface est importante pour mieux transferer les
contraintes et ce, particulierement dans 1'etape de terminaison des craquelures. Une faible
adhesion interfaciale donne done lieu a une extension de la formation des cavites ou vides durant
la fracture (90). Cependant, 1'amelioration de la resistance aux chocs d'un systeme compatibilise
peut etre attribuee a 1'obtention d'une taille de particule optimale et/ou a 1'adhesion interfaciale.
II est done difficile de separer les deux effets parce que 1'agent interfacial affecte autant la taille
que 1'adhesion (91).
La taille des particules de caoutchouc est un parametre important a controler pour
P initiation et la terminaison des craquelures (92). Apparemment, les petites particules ne sont
efficaces ni pour la nucleation (un volume minimal de concentration des contraintes pres de la
particule est necessaire pour la nucleation des craquelures) ni pour la multiplication des
craquelures (les petites particules ne sont pas aussi efficaces que les grosses). Si on prend Ie cas
du polystyrene choc contenant des petites particules de polybutadiene, il semble que celles-ci ne
sont pas capables d'arreter les craquelures qui ont ete initiees par les particules voisines. Un
diametre moyen optimal d'environ 1 p,m est requis pour obtenir la resistance a 1'impact
maximale du PS choc (93). Le diametre moyen de 1'EPR a ete mesure pour nos differents
systemes incompatibilises et compatibilises par Ie (Groupe de Polytechnique de Montreal) lors de
la mise en forme (extrusion bi-vis). Des valeurs respectives de 1.06, 0.85, et 0.74 ont ete
obtenues. Etant donne que la difference entre les valeurs de taille des particules des systemes
compatibilises est petite, il est possible d'attribuer 1'augmentation de la resistance aux chocs a
1'amelioration de Fadhesion entre les phases plutot qu'a une reduction de la taille des particules.
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4.3.4 Temperature de transition fraciile-ductile TB-D
Pour determiner les differentes temperatures de transition fragile-ductile de nos differents
lots d'echantillons, il est important de connaitre 1'evolution des differentes valeurs d'energie de
rupture mises enjeu en fonction de la temperature.
Ces energies de mpture (Gc, Ginst, Gi) en fonction de la temperature des echantillons
NC, Kl 30, K2 30 testes a une vitesse de 100 mm/mn et 2.5m/s sont montrees sur la figure 4.3 a
4.5 et 4.6 a 4.8 respectivement. Ces courbes ont tous la meme allure et la temperature joue un
role important. Le taux d'energie de deformation Gc dans la partie fi-agile augmente avec la
temperature et s'egalise avec la valeur de Ginst dans la region de la transition de fragile a semi-
ductile. Avec 1'elevation de la temperature, la zone de deformation plastique du bout de la fissure
s'elargit; Ie taux Ginst augmente aussi jusqu'a atteindre sa valeur maximale qui se trouve autour
de 80°C pour NC, 65°C pour Kl 30, et 0°C pour K2 30 en Impact Charpy (2.5 m/s) et apparait a
la temperature de 0°C pour NC, - 10°C pour Kl 30, et - 20°C pour K2 30 en flexion trois points
(lOOmm/mn).
Dans cette region, les conditions d'initiation et d'instabilite se coincident puisque Ie
domaine de la propagation instable disparait laissant place a la propagation stable. Cette demiere
est caracterisee par la valeur de Gi qui diminue avec 1'augmentation de temperatures situees juste
apres Ie domaine de transition semi-ductile a ductile pour ensuite se stabiliser dans la partie
situee juste avant la temperature de transition vitreuse de la matrice.
La variation des taux d'energie avec la temperature est due au changement dans la
dimension des zones de propagations de fissures qui sont controlees par les mecanismes de
deformation. Ces mecanismes sont actives par la temperature (65). Avec 1'augmentation de la
temperature, comprise entre la temperature de transition vitreuse de 1'elastomere et celle de la
matrice, la distance interparticulaire responsable de la transitiun ductile-fragile (68) s'accroit
aussi. Done, la variation de Ginst obser^ee peut etre liee a la distance interparticulaire. Au-dessus
de la temperature de transition de semi-ductile a ductile, toute la surface de mpture s'ecoule et la
contrainte d'ecoulement diminue avec 1'augmentation de la temperature, par centre la rigidite
varie tres peu (76). La variation de Gi dans ce domaine est liee a Fecoulement de contrainte.
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Ech NC: (Gc, Ginst,Gi) vs Temperature en flexion trois
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Figure 4.3: Energies de mpture en flexion trois points en fonction de la temperature
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Figure 4.4: Energies de rupture en flexion trois points en fonction de la temperature
pour 1'echantillon Kl 30 a une vitesse de 100 mm/mn.
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Ech K2 30: (Gc,Ginst,Gi) vs Temperature en flexion trois
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Figure 4.5: Energies de rupture en flexion trois points en fonction de la temperature
pour 1'echantillon K2 30 a une vitesse de 100 mm/mn.
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Figure 4.6: Energies de mpture en impact Charpy en fonction de la temperature
pour Pechantillon NC a une vitesse de 2.5 m/s.
68
Ech K1 30: (Gc,Ginst,Gi) vs Temperature en Impact Charpy
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Figure 4.7: Energies de rupture en impact Charpy en fonction de la temperature
pour Pechantillon Kl 30 a une vitesse de 2.5 m/s.
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Figure 4.8: Energies de rupture en impact Charpy en fonction de la temperature
pour I'echantillon K2 30 a une vitesse de 2.5 m/s.
En continuant toujours Panalyse de ces differents graphes, nous avons observe que pour
une vitesse de chargement de 100 mm/mn, la temperature de transition fragile-ductile (TFD ) pour
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NC se situe entre -10°C et 0°C, pour Kl 30 elle se situe autour de -10°C, et pour K2 30, elle se
situe autour de -20°C. Quand la vitesse de chargement augmente a 2.5m/s (figure 4.6 a 4.8), Ie
pic de la transition fragile-ductile pour Pechantillon NC se trouve autour de 80°C, celui de Kl 30
autour de 65°C et pour K2 30 il se situe autour de 0°C (voir tableau 4.7).
TABLEAU 4.7: DOMAINE DE TB-D POUR NC, Kl 30, K2 30 EN FLEXION TROIS





















La rupture stable apparait pour 1'echantillon NC, Kl 30, K2 30 a 80°C, 70°C, 10°C
respectivement et avant cette transition, une propagation de fissure stable-instable (mpture semi-
ductile) a eu lieu. Cela ne sert a rien de regarder seulement les differentes valeurs de 1'energie de
rupture pour determiner les perfomances a 1'impact des echantillons, rnais Ie type de propagation
de fissure devrait aussi etre considere. Avec les valeurs de Gc et Gi, Ie materiau qui a une
propagation de fissure stable se comporte mieux en termes de resistance a 1'impact depuis
1'initiation. Apres initiation, la rupture peut continuer seule avec une addition d'energie d'une
force exteme puisque dans Ie cas de la rupture fragile, la fissure se propage sans aucune addition
d'energie de forces exterieures ce qui conduit au phenomene d'eclatement que 1'on observe en
pratique.
Les resultats ci-dessus montrent qu'un pic de temperature de transition fragile-ductile est
toujours observe pour les energies de rupture. Des pics d'energies ont ete rapportes pour
plusieurs polymeres (82-86) et bien que cela soit un sujet toujours controverse, des tentatives ont
ete faites dans Ie but d'etablir une relation entre les pics de temperature de transition fragile-
ductile et les pics de relaxation moleculaire du polymere. Pour les polymeres tenaces, la cause de
la transition fragile-ductile a souvent ete attribuee a la transition vitreuse de la phase
caoutchoutique (86-88).
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4.3.5 Resultats de DMTA
Dans Ie but de verifier 1'hypothese precedente, des tests de DMTA ont ete realises afin de
generer les propnetes viscoelastiques de nos echantillons. Ces tests ont ete effectues a une
temperature comprise entre -120°C et 120°C et a quatre differentes frequences (1, 10, 20, 30
hertz). Les spectres de DMTA obtenus se trouvent en (annexe D). Sur ces spectres, 1'on voit deux
transitions clairement bien definies pour chaque melange qui correspondent a la transition
vitreuse de FEPR et de la matrice PS respectivement. Les tableaux 4.8 a 4.10 resument les
temperatures de transition vitreuse enregistrees aux differentes frequences pour les echantillons.
TABLEAU 4.8: TEMPERATURES DE TRANSITION VITREUSE MESUREES PAR DMTA
POUR NC.





TABLEAU 4.9: TEMPERATURES DE TRANSITION VITREUSE MESUREES PAR DMTA
POUR Kl 30.






TABLEAU 4.10: TEMPERATURES DE TRANSITION VITREUSE MESUREES PAR DMTA
POUR K2 30.





II est bien connu que la dependance temps-temperature de la relaxation moleculaire dans





f: frequence de test
A: constante
AH : energie d'activation
R : constante des gaz
T : temperature (°K) qui peut etre Tg ou Tp




Ln A et — pour chaque echantillon peuvent etre obtenues en tra9ant la droite Ln f
versus 1/T ( annexe D ).
Les valeurs correspondantes sont regroupees dans Ie tableau 3.13.
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TABLEAU 4.11: VALEURS DE LNA ET AH/ R POUR LES RELAXATIONS




Tg (EPR, Kl 30)
Tg (EPR, K2 30)
Tg(PS,NC)
Tg (PS, Kl 30)























Pour comparer la dependance temps-temperature de la transition fragile-ductile avec les
relaxations moleculaires ci-dessus, la frequence equivalente qui correspond au chargement en
impact Charpy et en flexion trois points sera determinee. Elle est deduite du temps de rupture tf
enregistree sur la courbe chargement versus deflexion (voir chapitre 3 figure 3.5 et 3.6) et est
egalea(l/2tf).
En utilisant les valeurs de AH /R et A determinees dans Ie tableau 4.11, les valeurs des
temperatures de transition moleculaires des echantillons correspondant aux frequences
equivalentes aux vitesses 100 mm/mn et 2.5 m/s ont ete calculees et resumees dans Ie tableau
4.12.
TABLEAU 4.12: TEMPERATURES DE TRANSITION CORRESPONDANT AUX
FREQUENCES EQUIVALENTES
Temperature Temperature Tl Temperature T2 AT=T2-T1
de relaxation (°C) VI = lOOmm/mn V2 = 2.5m/s
Tg(EPR,NC) 233 248 15
Tg(EPR,K130) 233 244 11
Tg(EPR,K230) 236 239 3
En comparaison avec les resultats de AT (T2 - Tl) de la transition fragile-ductile du
tableau 4.7 et aux deux vitesses de defonnation, Ie AT (T2 - Tl) de relaxation obtenue (tableau
4.12) de (EPR dans K2 30) est proche de la valeur de AT de la transition fragile-ductile de
1'echantillon K2 30. D'apres Bucknall (64), Gaymans et coll. (58), la temperature de transition
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fragile-ductile pour les produits de melange depend essentiellement de la temperature de
transition vitreuse de 1'elastomere mais pas de celle de la phase mere.
En conclusion, nous pouvons dire que pour ce melange de polymere, avec deux agents
interfaciaux differents Kl et K2, Ie facteur qui controle Ie mecanisme de relaxation moleculaire
dans 1'echantillon K2 30, c'est 1'agent interfacial K2, tandis que pour Ie NC et Ie Kl 30, c'est Ie
Polystyrene qui controle cette activite.
4.3.6 Aspect deja surface de rupture
L'aspect macroscopique de la surface de rupture ou 1'enregistrement de force-temps
resultant du test caracterisent les differents types de fracture.
Aux basses temperatures et au depend de la vitesse de la sollicitation, 1'elastomere et la
matrice se comportent de la meme fa9on vis a vis de la charge appliquee. La rupture qui en
resulte est fragile et toute la surface de fissuration a la meme apparence. II est possible, dans ce
cas, d'avoir une mince zone blanche developpee au bout de la fissure representant la deformation
plastique, mais cette zone reste negligeable par rapport aux dimensions de 1'eprouvette. La
courbe de force-temps montre que toute 1'energie absorbee par 1'eprouvette en flexion est
dissipee durant Ie stade d'initiation de la fissure car Ie domaine de la propagation est tres faible.
En augmentant la temperature, la zone de deformation plastique s'elargit et devient non
negligeable, la rupture resultante est semi-ductile. Dans ce cas, la surface de mpture presente une
deuxieme zone d'aspect mgueux qui vient juste apres la premiere. Cette partie de la surface
debute parfois par des branchements qui se developpent a 1'extremite de la zone plastique en
faisant un angle droit avec celle-ci. Ces branchements sont sous forme de lignes de liaison entre
la zone plastique et la zone fragile ou il y a passage de 1'etat de contrainte plane a 1'etat de
deformation plane. Us sont plus epais au milieu qu'aux extremites de la surface de rupture.
Dans une mpture ductile, Ie blanchissement du materiau n'apparait pasjuste en surface de
rupture mais , il existe aussi et tres legerement sous cette surface. Cette deformation en volume
diminue avec 1'abaissement de la temperature.
Parfois la fissure a tendance a devier de son plan pour continuer sa propagation dans une
autre direction que celle de la charge appliquee. Dans une telle situation, la contribution du mode
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II devient significative et Ie resultat n'est plus valide. Ce phenomene est du a 1'imperfection de
I'initiation de fissure (37).
4.3.7 Resultats des tests de relaxation sur I'appareil Instron.
Les courbes resultant des tests de relaxation se trouvent en annexe E et les resultats des
differentes energies et volumes d'activation aux differentes deformations sont consignes dans les
tableaux4.13a4.18.
Nous constatons que pour NC et Kl 30, il n'y a pas de variation sensible en ce qui
conceme les energies d'activation ainsi que pour les volumes d'activation. Par contre pour
1'echantillon K2 30, si nous regardons les valeurs du volume d'activation 1'on constate qu'elles
sont plus elevees done nous avons une dispersion plus grande des particules de la phase mineure
et ces demieres agissent comme concentrateur de contraintes et accroissent ainsi 1'ecoulement en
cisaillement dans la matrice. Elles peuvent alors absorber une large quantite d'energie,
permettant ainsi au materiau d'acquerir une resistance plus grande aussi bien a 1'initiation qu'a la
propagation de fissure.
TABLEAU 4.13: RESULTATS DES ENERGIES D'ACTIVATION OBTENUS
POUR NC
T1=333K T2=343K, T3=363K, T4=373K









AH = 249 KJ/mole
AH = 264 KJ/mole
AH = 270 KJ/mole
AH=259KJ/mole
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TABLEAU 4.14: RESULTATS DES ENERGIES D'ACTIVATION OBTENUS
POUR Kl 30
T1=313K T2=323K, T3=343K, T4=353K
£l= 0.25% 82=0.5% 83=0.75% 84=!%
AH = 121 KJ/mole AH = 194 KJ/mole AH = 217 KJ/mole AH = 221 KJ/mole
AH = 133 KJ/mole AH = 212 KJ/mole AH = 259 KJ/mole AH = 246 KJ/mole
AH = 174 KJ/mole AH = 376 KJ/mole AH = 262 KJ/mole AH = 276 KJ/mole
TABLEAU 4.15: RESULTATS DES ENERGIES D'ACTIVATION OBTENUS
POUR K2 30
T1=253K T2=263K, T3=303K, T4=313K
£2 = 0.5% £3 = 0.75% £4 = 1%
AH = 218 KJ/mole AH = 254 KJ/mole AH = 279 KJ/mole
AH = 225 KJ/mole AH = 265 KJ/mole AH = 285 KJ/mole
AH = 238 KJ/mole AH = 272 KJ/mole AH = 312 KJ/mole
TABLEAU 4.16: RESULTATS DU VOLUME D'ACTIVATION OBTENUS
POUR L'ECHANTILLON NC
T1=333K T2=343K T3=363K T4=373K
Si= 0.25% 82=0.5% 83=0.75% £4=!%
0.00342m3 0.0147 mj 0.0277m3 0.0397m3
0.00383m3 0.0132m3 0.0277m3 0.0337m3
0.00358m3 0.0122m3 0.0258 m3 0.0379m3
0.0042m3 0.0124m3 0.0325m' 0.0349m3
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TABLEAU 4.17: RESULTATS DU VOLUME D'ACTIVATION OBTENUS
























TABLEAU 4.18: RESULTATS DU VOLUME D'ACTP/ATION OBTENUS
POUR L'ECHANTILLON K2 30
































Afin de mieux comprendre les aspects microstructuraux et leurs liens avec Ie type de
rupture, differentes surfaces de fissuration en impact Charpy et en flexion trois points ont ete
observes sous Ie microscope a balayage (voir annexe F).
Les figures (a, b, c, d, e), et (f, g, h, i, j), ainsi que (k, 1, m, n, o) presentent les differentes
micrographies des surfaces de rupture des echantillons NC, Kl 30, et K2 30 respectivement aux
vitesses de 1 mm/mn, 10 mm/mn, lOOmm/mn, 500mm/mn, 2.5 m/s a temperature ambiante.
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Pour Ie systeme NC (non compatibilise):
Les figures a, b, c, d, e montrent les surfaces de mpture du melange non compatibilise
80PS/20EPR. Dans la partie ductile proche du debut de 1'entaille (figure a et c), les trous
d'elastomeres sont visibles et tres peu deformes car leur forme est presque circulaire.
Par contre, au bout de 1'entaille (figure b et d), en restant dans la meme zone, un
etirement de la matiere est observe et les trous laisses par 1'EPR sont moins visibles.
A 2.5 m/s (figure e impact Charpy), nous avons affaire a une micrographie laquelle est
caracterisee par 1'absence d'une deformation plastique. Cette micrographie presente un clivage
tres net.
Pour Ie systeme Kl 30 (compatibilise par SEBS-3):
Les figures f, g, h, i, et j presentent les surfaces de mpture du melange compatibilise avec
30% de SEBS-3 (Kl 30).
L'examen des fades montre que la mpture est ductile (figure f, g, h, i) et que cette
demiere est caracterisee par un etirement de la matrice dont la surface est lisse et partiellement
blanchie.
A 1'augmentation de la vitesse (figure j), les etirements de la matrice sont negligeables et
la forme de 1'elastomere apparait sur toute la surface.
Avant de commencer 1'analyse des demieres micrographies (k, 1, m, n, o), une conclusion
s'impose apres 1'etude des facies de mpture des dix precedentes figures. L'etude de ces demieres
nous montre que la mpture fragile se fait essentiellement aux alentours d'elastomeres et que la
rupture ductile depend de la deformation de la matrice.
Pour Ie systeme K2 30 (compatibilise par SEBS-2):
Les micrographies (k, 1, m, n, o) representent les surfaces de rupture du melange
compatibilise avec 30% de SEBS-2 (K2 30).
Sur ces differentes micrographies, toutes les caracteristiques liees a un facies de surface
ductile sont representees a savoir:
• Surface partiellement blanchie et lisse
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• Etirement de la matrice
• La deformation de la matrice est tres accentuee et les trous d'elastomere apparaissent
en-dessous de la surface.
• Les trous laisses par 1'EPR sont moins visibles
Enfin, par rapport aux Kl 30 et a temperature ambiante, ces micrographies traduisent
P excellence du comportement de cet agent interfacial.
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CONCLUSION
L'objectif de cette etude est d'identifier les differents processus de deformation
developpes dans Ie PS / EPR /AI et de verifier les modeles proposes qui donnent les differents
taux de restitution d'energie a chaque type de rupture. L'AI (agent interfacial), est un copolymere
tribloc de styrene/ethylene/butylene/styrene. II est constitue de molecules longues et courtes.
L'AI constitue de molecules longues est appele Kl et a la masse moleculaire la plus elevee,
tandis que celui constitue de molecules courtes (K2) a la masse moleculaire la plus faible (Kl >
K2 ). Ensuite etudier la performance de ces interfaces au choc et de repondre a la question
suivante:
- Pourquoi telle interface est-elle meilleure que 1'autre? L'est-elle a toutes les vitesses et
temperatures?
L'etude entreprise nous a permis de caracteriser la resistance a la fissuration du systeme
PS / EPR / AI pour une large gamme de temperature a differentes vitesses de sollicitation.
Ensuite une nouvelle approche basee sur la theorie d'Eyring a ete appliquee afin de pouvoir
determiner Ie volume d'activation de la phase dispersee. Les resultats obtenus en ce qui conceme
Ie test Impact Charpy a temperature ambiante nous montrent que Ie systeme non compatibilise
ainsi que Ie systeme Kl ont un comportement fragile tandis que pour Ie systeme K2, nous
observons un comportement de type ductile a partir de 20% d'agent interfacial et les energies de
rupture evoluent en fonction de la concentration d'agent interfacial. Par centre pour Ie systeme
NC et Kl, 11 n'y a pas de variation notable. Avant d'eclaircir Ie role de la saturation interfaciale
par les agents interfaciaux sur les proprietes mecaniques des melanges et en tirer les conclusions
necessaires qui s'imposent, nous allons conclure d'abord sur les differents parametres de rupture
qui caracterisent les propagations stables et instables.
Les resultats des tests de flexion trois points montrent que la mpture fragile est favorisee
par une diminution de la temperature et c'est valable pour les trois systemes etudies. Dans Ie
domaine de transition, les facies de rupture des eprouvettes de flexion trois points presentent une
zone d'ecoulement de contrainte au bout de la fissure de couleur blanche, suivie d'une partie
distincte d'aspect mgueux qui caracterise la propagation instable. La surface blanche s'elargit
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avec P elevation de la temperature, et couvre ensuite toute la surface de rupture lorsque la
propagation devient totalement stable.
La rupture semi-ductile en impact pour les trois systemes se situe dans des domaines de
temperature differente et depend principalement du comportement de 1'elastomere dans Ie
materiau. Dans une mpture ductile, la caracteristique Gi decrit correctement Ie taux de
deformation d'energie a 1'initiation. Par contre Ie module de dechirement Ta depend de la
geometric de 1'eprouvette tout en restant un bon indicateur de dissipation d'energie dans Ie
matenau. Pour ce type de mpture, les systemes ont demontre 1'existence de deux differents
mecanismes principaux a travers lesquels 1'energie de deformation est absorbee.
Le premier mecanisme est lie a la deformation de la matrice et est plus favorise par les
faibles vitesses de sollicitation et les grandes temperatures de test (inferieures a la temperature de
transition vitreuse du PS (matrice PS).
Le deuxieme mecanisme est lie au comportement de 1'elastomere, et se manifeste
principalement a des vitesses de sollicitation un peu plus elevees que celles du premier
mecanisme et a des temperatures plus basses (superieures a la temperature de transition vitreuse
de 1'elastomere).
Les parametres Ginst et Gc caracterisent la propagation instable de la fissure,
respectivement dans une mpture mixte et une mpture fragile. La caracteristique Gc augmente
avec F elevation de la temperature et la diminution de la vitesse de sollicitation. La rupture fragile
est principalement une cassure des liens d'adhesion entre les particules de la phase dispersee et la
matnce.
Les tests de DMTA nous ont permis de verifier pour les trois systemes etidies la theorie
de WLF a savoir que les maxima de tangente delta se deplacent vers les hautes temperatures
lorsque la frequence de sollicitation augmente. La theorie d'Arrhenius utilisee ici nous a aussi
permis de determiner Ie responsable de la relaxation moleculaire dans chaque systeme etudie
(EPR pour K2 ). Mais pourquoi deux types de comportements differents sachant que les agents
interfaciaux utilises sont tous deux des copolymeres de PS et EPR mais de masse moleculaire
differente.
Pour repondre a cette question, une nouvelle approche nous semble necessaire a utiliser.
II s'agit de la theorie d'Eyring qui nous permet de calculer les energies d'activation ainsi que Ie
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volume d'activation de la phase dispersee. Cette demiere nous aidera a repondre aux questions
posees un peu plus haut.
Le systeme K2 (masse moleculaire la plus faible) a montre durant toute cette etude que
1'EPR a forme une seconde phase qui est bien dispersee dans Ie systeme. Aussi il y avait une
bonne adhesion entre la phase mere et la phase dispersee. Les particules d'elastomeres
enchassees dans la matrice fragile encourage la nucleation des craquelures et ou des bandes de
cisaillement. Elles agissent comme concentrateur de contraintes et favorisent ainsi la deformation
de la phase matodcielle avant la mpture finale. Ceci est un critere classique pour 1'amelioration de
la tenacite des polymeres thermoplastiques en-dessous de leur temperature de transition vitreuse.
La predominance d'un des mecanismes depend du type de matrice, de la taille des particules, de
la vitesse de deformation et de la temperature de test (Kramer, 1982). Dans Ie cas du polystyrene,
il s'agit d'un polymere amorphe ayant un mecanisme de deformation a la mpture typique des
materiaux fragiles, caracterise d'une fonnation de craquelures contenant de nombreuses fibrilles
minces de matiere tres etiree. Entre ces fibrilles, existent des cavites. Dans Ie cas du systeme K.2,
les resultats d'Eyring nous ont donne pour la phase dispersee un volume d'activation eleve par
rapport au systeme Kl et NC. Done si nous avons un volume d'activation eleve, les cavites qui se
trouvaient entre les fibrilles du polystyrene seront totalement occupees, ce qui va renforcer notre
materiau et done augmenter la resistance a 1'impact, ce qui se traduit par une interface meilleure
par rapport au systeme NC et Kl.
Enfin, nous pouvons dire que bien que cela soit un phenomene complexe, la resistance a
la rupture des melanges de polymeres possedant une phase caoutchoutique depend de la stmcture
moleculaire et des dimensions des particules de la phase dispersee, ainsi que du volume
d'activation.
Enfin, il serait souhaitable d'approfondir un peu plus la theorie d'Eyring qui en fait est
appliquee ici a un melange de polymeres et ensuite determiner Ie pic de transition du PS en
utilisant un DMTA qui travaillerait en cisaillement. (celui utilise dans ce projet travaille en
flexion). II n'est pas conseille d'utiliser un DMTA qui travaille en tension car les memes
problemes de ramollissement de 1'echantillon apparaissent aussi (DMTA de Concordia).
Quand aux recommandations necessaires a la poursuite eventuelle de ce projet, il serait
souhaitable d'utiliser un DMTA qui travaillerait en cisaillement afin de bien determiner Ie pic de
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transition du Polystyrene. (Un DMTA qui travaille en flexion ou en tension) provoque Ie
ramollissement de Fechantillon une fois que 1'on depasse Ie Tg du PS. Ensuite appliquer la
theorie d'Eyring sur les concentrations intermediaires de Kl et K2.
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ANNEXE A
Facteur de calibration pour Ie test Charpy (4)
Valeurs de (f)
a: profondeur de 1'entaille
D: largeur de 1'eprouvette
La resolution theorique se basant sur Ie facteur geometrique Y est explique dans
les references 4 et 15. Le tableau ci-dessous presente les valeurs de ^ determinees par J.G.





























































































































































































































































































































































Les courbes des tests de traction
Comparaison: Allongement a la rupture
a temperature ambiante: v = 10 mm/mn
o in oCM10 10CM T-
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Courbes des modeles appliques a differents types de rupture en Impact Charpy
etflexion trois points
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K1 15: Choc Charpy: v =2.5m/s:
Energie vs BDPhi
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Resultats de Flexion trois points sur Instron
d temperature ambiante: v = 100 mm/mn
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91





IU 0.001 4- y = 5&05x + 0.0008
2QA(mm2)40 60







15 A(i^fti2) 45 60







y = 6E-05X + 0.0029
20A(mm2)40 60





UJ 0.002 + y = 7E-05X + 0.0035
2(A(mm2)tO 60







y = 5E.05X + 0,002
15 A(lfl&l2) 45 60


















y = 6E-05x + 0.0032
20A(mm2f) 60
92
Flexion trois points surlnsiron a -10°C
v = 100 mm/mn
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Flexion trois points sur Instron a - 40°C
v = 100 mm/mn
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K1 5: F3pts: v =100mm/mn: E
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K2 15: F3pts: v =100mm/mn:
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Flexion trois points a differentes temperatures pour NC
V= 100 mm/mn
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F3pts: v =100mm/mn: BA
VS A: 25°C
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Impact Charpy a differentes temperatures pour Kl 30
V=2.5m/s
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Flexion trois points a differentes temperatures pour Kl 30
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K1 30: F3pts: v =100mm/mn:







10 BDPhi 20 30










K1 30: F3pts: v =100mm/mn:
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K1 30: F3pts: v =100mm/mn:
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Impact Charpy a differentes temperatures pour K2 30
V=2.5m/s
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Flexion trois points a differentes temperatures pour K2 30
F= 100 mm/ mn
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K2 30: F3pts: v =100mm/mn:



















K2 30: F3pts: v =100mm/mn:


















Flexion trois points a temperature ambiante
V= 10 mm/mn
NC: F3pts: v = 10 mm/mn: BA
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Flexion trois points a temperature ambiante
V= 1 mm/mn
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F3pts: v =1 mm/mn: BA
VS A"^n
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Flexion trois points a temperature ambiante
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Courbes de DMTA des echantillons K2 30, Kl 30, et NC
Resultats des proprietes viscoelastiques de K2 30 aux frequences
2, 10, 20, 30 hertz
EchK2 30: Tan delta vs Temperature:
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Resultats des proprietes viscoelastiques de Kl 30 awe frequences
1, 10, 20, 30 hertz
Ech K1 30: Tan delta vs Temperature:
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Resultats des proprietes viscoelastiques de NC auxfrequences
7, 10, 20, 30 hertz
w•u
I"
Ech NC: Tan delta vs Temperature
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Droite d'Arrhenius representee par Log (f) enfonction de 1 /T
pour les deux phases en presence dans Vechantillon K2 30


















































Courbes des tests de relaxation
Echantillon K2 30: a/T=f (log t), a =f (log t), log aT=f(l/T),
AH=f(e,), V*=f(£i), (AH - a V*) =f(£.)
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Ech K2 30: Contrainte /T vs Log (1/1): 30°, 40°, -10°, - 20°C
deformation 0.75 %
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Ech K2 30: Contrainte vs log(t): deformation :0.5 %: 303














Ech K2 30: Contrainte vs log (t): deformation 0.75 %:














Ech K2 30: Contrainte vs log(t): deformation 1%: Tc











Ech K2 30: log aT vs 1/T:deformation 0,5%: 313 K, 303
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Ech K2 30: log aT vs 1 / T: deformation 0.75 %: 313 K,
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Ech K2 30: log aT vs 1 / T: deformation 1 %: 313 K, 303
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Echantillon Kl 30: a/T=f (log t), a =f (log t), log aT=f(l/T),
AH=f(s,), V*=f(si), (AH-aV*) =f(s.)
Ech K1 30: Contra inte / T vs Log (1/1): 23°, 40°, 50°, 70°,
80°C, deformation 0.25%
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Ech K1 30: Contra into vs log t: deformation 0.25 %:














Ech K1 30: Contrainte vs log t: deformation 0.5 %:














Ech K1 30: Contrainte vs log t: deformation 0.75 %:
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Ech K2 30: Contrainte vs log t: deformation 1 %:













Ech K1 30: log aTvsl / T : deformation 0.25 %: 313K,
























































K1 30: log aT vs 1/T: deformation 0.75%: 313 K,
323 K, 343 K, 353 K
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Ech K1 30: log aT vs 1 / T: deformation 1 %: 313 K,
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Echantillon NC: a/T=f(logt), a =f(logt), log aT=f(l/T),
AH=f(£i) , V* =f(s,), (AH- a V*) =f(si)







































-3.5 -3 -2.5 -2 -1.5 -1 -0.5
Log (1/t) (1/s)
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Ecn NC: Contrainte vs log t: deformation 0.25%: 333K,













Ech NC: Contrainte vs log t: Deformation 0.5%: 333 K,































Ech NC: Contrainte vs log t: Deformation 0.75%:









Ech NC: Contrainte vs log t: Deformation 1%:
333 K. 343 K, 363 K, 373 K
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aT vs 1 /T: Deformation
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Echantillon NC, Kl 30, K2 30: log aT ^f(l/T),
^H-=f(£i), V*=f(si), (AH- aV*) =f(e,)
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